Thermoschockverhalten und temperaturabhängige Eigenschaften kohlenstoffarmer und -freier Feuerfestwerkstoffe by Böhm, Anna
317









































































Thermoschockverhalten und temperaturabhängige  
Eigenschaften kohlenstoffarmer und -freier Feuerfest-
werkstoffe
Anna Böhm
Schriften des Forschungszentrums Jülich
Reihe Energie & Umwelt / Energy & Environment Band / Volume 317

Forschungszentrum Jülich GmbH
Institut für Energie- und Klimaforschung
Werkstoffstruktur und -eigenschaften (IEK-2)
Thermoschockverhalten und temperatur- 
abhängige Eigenschaften kohlenstoffarmer  
und -freier Feuerfestwerkstoffe
Anna Böhm
Schriften des Forschungszentrums Jülich
Reihe Energie & Umwelt / Energy & Environment Band / Volume 317
ISSN 1866-1793  ISBN 978-3-95806-139-2
Bibliografische Information der Deutschen Nationalbibliothek. 
Die Deutsche Nationalbibliothek verzeichnet diese Publikation in der 
Deutschen Nationalbibliografie; detaillierte Bibliografische Daten 
sind im Internet über http://dnb.d-nb.de abrufbar.
Herausgeber Forschungszentrum Jülich GmbH
und Vertrieb: Zentralbibliothek, Verlag
 52425 Jülich
 Tel.:  +49 2461 61-5368
 Fax:  +49 2461 61-6103
 E-Mail:  zb-publikation@fz-juelich.de
  www.fz-juelich.de/zb
Umschlaggestaltung: Grafische Medien, Forschungszentrum Jülich GmbH
Druck: Grafische Medien, Forschungszentrum Jülich GmbH
Copyright: Forschungszentrum Jülich 2016
Schriften des Forschungszentrums Jülich
Reihe Energie & Umwelt / Energy & Environment, Band / Volume 317
D 82 (Diss. RWTH Aachen University, 2015)
ISSN 1866-1793
ISBN 978-3-95806-139-2
Vollständig frei verfügbar über das Publikationsportal des Forschungszentrums Jülich (JuSER)
unter www.fz-juelich.de/zb/openaccess.
 This is an Open Access publication distributed under the terms of the Creative Commons Attribution License 4.0,  
 which permits unrestricted use, distribution, and reproduction in any medium, provided the original work is properly cited.
Kurzfassung
Neu entwickelte Feuerfestwerkstoﬀe mit reduziertem Kohlenstoﬀgehalt für den Einsatz
in der Stahlindustrie wurden hinsichtlich ihrer thermomechanischen Eigenschaften un-
tersucht. Ein weiterer wichtiger Aspekt dieser Arbeit war die Erprobung und Weiterent-
wicklung neuer bzw. die Optimierung etablierter Testmethoden (Aufheizthermoschock
mittels Elektronenstrahl und Keilspalttest).
Al2O3 mit Zugaben von jeweils 2,5Gew% ZrO2 und TiO2 (AZT) kann das Thermoschock-
verhalten gegenüber reinem Al2O3 erheblich verbessern. Temperaturabhängige Untersu-
chungen zeigten eine ausgeprägte thermische Hysterese für E-Modul, Schubmodul, Pois-
sonzahl und thermische Ausdehnung, die auf eine ZrO2 Phasenumwandlung (monoklin→
tetragonal) zurückgeführt werden konnte. Hochtemperatur-Keilspalttests (800 - 1000 ◦C)
mit optischer Kerböﬀnungsmessung wurden für Al2O3 sowie für die AZT Werkstoﬀe
durchgeführt. Die Phasenumwandlung von ZrO2 führt bei 800 ◦C zu einem spröderen
Werkstoﬀverhalten, verglichen mit dem Verhalten bei Raumtemperatur.
Verschiedene Lasteinleitungsmöglichkeiten für den Keilspalttest mit reduzierter Proben-
geometrie (40 × 40 × 20mm3) wurden an Alumina und Al2O3-C Werkstoﬀen erprobt.
Vielversprechende Ergebnisse resultieren aus einer einfachen Variante mit einer Ausspa-
rung in der Probe, in die zwei Stahlrollen eingelegt werden. Hier war die Bestimmung
eines konstanten (nicht vom Probenmaterial abhängigen) Reibungskoeﬃzienten (µ =
0,13) möglich. Die Ergebnisse lieferten eine gute Übereinstimmung mit den Ergebnissen
aus Kompaktzugversuchen.
Aufheizthermoschocks an der Elektronenstrahlanlage JUDITH 1 an MgO-C Proben er-
möglichten das Aufbringen eines gleichmäßigen Belastungsmusters. Dabei konnten Tem-
peraturen von bis zu 1400 ◦C an der Oberﬂäche erreicht werden. Die hauptsächlich be-




Novel developed refractories with reduced carbon content for application in steel industry
were investigated regarding to their thermo-mechanical behaviour. Another major part
of this work was focused on the development and trial of new/optimization of established
test methods (thermal shock by heating via electron beam and wedge splitting test).
Al2O3 with the addition of 2.5wt.% ZrO2 and TiO2 respectively (AZT) leads to an
improved thermal shock behaviour compared to pure Al2O3 materials. Temperature de-
pendent investigations revealed a thermal hysteresis of elastic modulus, shear modulus,
Poisson's ratio and thermal expansion, accompanied by a phase transformation of ZrO2
(monoclinic → tetragonal). High temperature (800 - 1000 ◦C) wedge splitting tests we-
re performed with optical notch opening determination for Al2O3 and AZT. The phase
transformation of ZrO2 leads to a more brittle behaviour of AZT at 800 ◦C compared to
room temperature.
Diﬀerent loading conﬁgurations for the wedge splitting test were tested using Alumina
and Al2O3-C materials in order to apply the test method on small specimen geometries
(40 × 40 × 20mm3). Promising results were obtained from a simple approach using two
rollers into a grooved sample. With this method, it was possible to determine a constant
(sample material independent) friction coeﬃcent (µ = 0,13). The results showed a good
agreement with experimental data obtained from compact tension tests.
Thermal shock tests by heating using the electron beam facility JUDITH 1 allowed the
application of a well distributed loading pattern on MgO-C Materials. Temperatures up
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1 Einleitung
Feuerfestwerkstoﬀe werden in der Grundstoﬃndustrie bei der Produktion von Stahl und
Eisen, Glas, Zement, Keramiken sowie Nichteisenmetallen eingesetzt [1]. Den größten
Abnehmer an Feuerwestwerkstoﬀen macht dabei die Stahlindustrie aus. Im Einsatz sind
Feuerfestwerkstoﬀe hohen mechanischen, chemischen wie auch thermischen Belastungen
ausgesetzt, was ständigen Verschleiß zur Folge hat. Für die Produktion einer Tonne Stahl
werden etwa 10 kg Feuerfestmaterial benötigt [2]. Die Verbesserung der Widerstandsfä-
higkeiten der eingesetzten Werkstoﬀe gegen alle Arten von Verschleiß und damit einher-
gehend die Senkung des Verbrauchs von Feuerfestkeramiken sind ständiger Gegenstand
der Forschung.
Kohlenstoﬀhaltige Feuerfestwerkstoﬀe sind in der Stahl- und Eisenindustrie von großer
Bedeutung. Einer der Vorteile von Kohlenstoﬀ in Feuerfestwerkstoﬀen ist die schlech-
te Benetzbarkeit, woraus eine hohe Korrosionsbeständigkeit resultiert. Aufgrund ihrer
hohen Wärmeleitfähigkeit und geringer thermischer Ausdehnung weisen sie eine gute
Thermoschockbeständigkeit auf, die für den Einsatz unverzichtbar ist [3].
Innerhalb des DFG Schwertpunktprogramms (SPP) 1418: Feuerfest - Initiative zur Redu-
zierung von Emissionen (FIRE) liegt der Fokus auf der Entwicklung neuer kohlenstoﬀar-
mer bzw. -freier Feuerfestkeramiken, die weiterhin eine hohe Thermoschockbeständigkeit
aufweisen sollen. Die Reduzierung des Kohlenstoﬀs bringt mehrere Vorteile mit sich:
• Verringerung von CO2 Emissionen
• Verbesserung von wärmedämmenden Eigenschaften → Energieeinsparungen




Einige Ansätze für die Entwicklung kohlenstoﬀarmer bzw. -freier Feuerfestwerkstoﬀe ohne
den Verlust der Thermoschockbeständigkeit liegen in der Entwicklung von Materialien
mit komplexen Mikrostrukturen, z.B. durch die Verwendung von Mehrstoﬀsystemen oder
auch durch den Einsatz von Nanopartikeln.
Ein vielversprechendes Mehrstoﬀsystem bilden dabei die AZT Keramiken, ein Verbund
aus Al2O3, ZrO2 und TiO2. Hier soll die exzellente Korrosionsbeständingkeit von Al2O3
ausgenutzt werden. Die mangelnde Thermoschockbeständigkeit von reinen Al2O3 Ke-
ramiken wird durch die Zugabe von ZrO2 und TiO2 verbessert (z.B. [47]). Entschei-
dende Mechanismen werden Phasenumwandlungen (z.B. ZrO2) und -neubildungen (v.a.
Al2TiO5) und der daraus folgenden Ausbildung von Mikrorissnetzwerken, resultierend
aus den unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten der einzelnen Phasen,
zugesprochen. Mehr noch wird einem AZT System mit jeweils 2,5Gew% Zusatz von
ZrO2 und TiO2 bei Sintertemperaturen von ≥ 1600 ◦C die Ausbildung sogenannter Fe-
derelemente zuerkannt, die zu einer besonders guten Kompensation von thermischen
Spannungen beitragen und somit das Thermoschockverhalten deutlich verbessern [6].
Der Einsatz von Nanopartikeln (z.B. Aluminiumoxidplättchen, Spinell oder Kohlenstoﬀ-
nanoröhrchen) hat sich vor allem in kohlenstoﬀhaltigen Feuerfestwerkstoﬀen als aus-
sichtsvoll erwiesen [8]. Nanopartikel verfügen über hohe speziﬁsche Oberﬂächen und sind
deshalb besonders reaktiv. Chemische Reaktionen der Nanopartikel führen z.B. zur Bil-
dung von Whiskern und Whiskernetzwerken (häuﬁg bestehend aus Carbiden aber auch
SiO, SiO2 oder MgAl2O4) und können das Thermoschockverhalten positiv beeinﬂussen
[911]. Auch die Bildung neuer Phasen, wie z.B. Al3CON durch Kombinationen von Na-
nopartikeln, werden mit einer deutlichen Verbesserung der Thermoschockbeständigkeit
in Verbindung gebracht [11].
Die Charakterisierung des Thermoschockverhaltens wird in der Praxis meist über Ab-
kühlthermoschocks durchgeführt. Diese erzeugen, verglichen zum Anwendungsfall, ein
umgekehrtes Spannungsproﬁl und spiegeln die reale Beanspruchung somit nicht wirklich
wieder. Einen analytischen Ansatz zur Bestimmung der Thermoschockbeständigkeit aus
bruchmechanischen Kennwerten bieten die Hasselman-Parameter R′′′′ und Rst [12], die
auch bei nichtlinearem Werkstoﬀverhalten, wie es bei Feuerfestwerkstoﬀen üblicherweise
auftritt, angewendet werden können. Diese werden durch die Eigenschaften E-Modul, Fes-
tigkeit, thermische Ausdehnung und Brucharbeit deﬁniert. Die Bestimmung der Bruchar-
beit für spröde Werkstoﬀe ist nicht trivial, da diese zu katasrophalem Versagen neigen. Bei
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zusätzlich heterogenem Gefüge muss beachtet werden, dass die Probengeometrie einen
repräsentativen Querschnitt des zu untersuchenden Materials darstellt. Zur Bestimmung
der Brucharbeit hat sich für Feuerfestwerkstoﬀe der Keilspaltversuch nach Tschegg [13]
durchgesetzt.
Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit dem Hochtemperatur- und Thermoschockver-
halten einiger der innerhalb des SPP 1418: FIRE neu entwickelten Feuerfestwerkstoﬀe.
Dabei liegt ein besonderer Fokus auf der Erprobung und Weiterentwicklung von Un-
tersuchungsmethoden zur phänomenologischen und analytischen Bewertung des Ther-
moschockverhaltens. Experimente zur Ermittlung von bruchmechanischen Kennwerten
(Brucharbeit, Thermoschockparameter, Risswiderstandskurven) wurden mittels Kom-
paktzugversuch und Keilspalttest (auch bei erhöhten Temperaturen) durchgeführt. Nach
Vorbild des bekannten Keilspaltversuchs nach Tschegg [13] wurden einige Modiﬁkatio-
nen vorgenommen, um Tests mit deutlich verringerten Probendimensionen zu ermög-
lichen. Zusätzlich wurden temperaturabhängige Eigenschaften (Phasenanalyse, thermi-
sche Ausdehnung, elastische Eigenschaften) untersucht und mit dem bruchmechanischen
Verhalten korreliert. Aufheizthermoschocks mittels Elektronenstrahl (an der Anlage JU-
DITH 2) wurden erstmals innerhalb der ersten Projektphase zur Charakterisierung der
Thermoschockschädigung an Feuerfestwerkstoﬀen eingesetzt. Sie wurden an der Anla-
ge JUDITH 1 weitergeführt. Die Auswahl der Belastungsparameter, sowie die daraus




In diesem Kapitel wird zunächst eine kurze Einführung in die Feuerfestwerkstoﬀe und
eine Übersicht zum Forschungsstand der in der vorliegenden Arbeit untersuchten Werk-
stoﬀe gegeben. Des Weiteren werden die bruchmechanischen Konzepte, die die Grundla-
ge für die Berechnung und das Verständnis des thermomechanischen Verhaltens liefern
vorgestellt und ein Überblick über die verschiedenen Möglichkeiten zur Bewertung des
Thermoschockverhaltens gegeben.
2.1 Feuerfestwerkstoﬀe
Feuerfeste Werkstoﬀe werden hauptsächlich in der Eisen- und Stahl-, Zement-, Glas-
sowie Nichteisenmetallindustrie eingesetzt. Sie werden für Auskleidungen von Schmelz-
und Brennöfen, Aufbewahrungsgefäße für Stahl-, Metall-, und Glasschmelzen und auch
als Funktionalprodukte wie Ausgussrohre, Schieberplatten oder Stopfen verwendet [14].
Nach Norm DIN 51 060 [15] wird ein feuerfester Werkstoﬀ als nicht metallisches Material
mit einem Kegelfallpunkt (bestimmbar nach ISO/R 528 [16]) von ≥ 1500 ◦C beschrieben.
Inoﬃziell werden jedoch auch solche Erzeugnisse, die bei hohen Temperaturen (600 -
2000 ◦C) zum Einsatz kommen, als feuerfest bezeichnet [14]. Es werden 4 verschiedene
Typen unterschieden:
• Geformte Erzeugnisse (Steine)





Chemisch betrachtet bestehen Feuerfestwerkstoﬀe hauptsächlich aus 6 verschiedenen Oxi-
den: SiO2, Al2O3, MgO, CaO, Cr2O3 und ZrO2. Zusätzlich werden häuﬁg Kohlenstoﬀ,
Carbide sowie Nitride (meist Si- bzw. B-Verbindungen) hinzugefügt. Abbildung 1 zeigt
die Grundstoﬀpyramide feuerfester Werkstoﬀe [14]. Ein Großteil der Feuerfestwerkstoﬀe
setzt sich aus einem heterogenen Gefüge mit Korn/Matrix Gefüge und hoher Porosität
zusammen. Die Gefügeheterogenitäten weisen dabei Größenordnungen von ≥ 0,2mm auf.
Ein solches Gefüge hat einen positiven Einﬂuss auf den Energieverbrauch beim Bruchge-
schehen [17].
Abbildung 1: Grundstoﬀpyramide feuerfester Werkstoﬀe nach Barthel [14].
Eine weitere Unterteilung der feuerfesten Werkstoﬀe wird hinsichtlich der Korrosions-
beständigkeit vorgenommen. Man unterscheidet deshalb, bezogen auf die Reaktion von
Oxid und H2O zwischen sauren (Silika, Al2O3-SiO2, Zirkonsilikat), basischen (Magnesia-




2.1.1 Feuerfest in der Stahlindustrie
Bis zu 70% des gesamten Verbrauchs an Feuerfestwerkstoﬀen geht auf die Eisen- und
Stahlindustrie zurück [18]. Als wichtigste Routen zur Stahlherstellung haben sich die
Hochofenroute und die Elektrostahlroute entwickelt. In der Hochofenroute wird Stahl aus
Eisenerzen gewonnen. Der erste Schritt ist die Herstellung von Roheisen im Hochofen.
Durch schichtweises Befüllen mit Eisenerz und Koks und Einblasen von etwa 1200 ◦C hei-
ßer Luft entsteht aus der Reaktion von Koks und Luftsauerstoﬀ zunächst Kohlenmonoxid
(CO). Die Reaktionswärme sorgt für einen Temperaturanstieg, wodurch die Reduktion
von Eisenerz zu Eisen stattﬁnden kann und die Reaktionsprodukte Roheisen und Schlacke
entstehen. Im zweiten Schritt werden Roheisen und Stahlschrott im Konverter zusam-
mengeführt, durch das Einblasen von Sauerstoﬀ werden Kohlenstoﬀ und andere Elemente
wie z. B. Schwefel, Silizium und Phosphor oxidiert (s. Abb. 2). Die Zugabe von Kalk wirkt
unterstützend für die Überführung der Oxide in die Schlacke. Nach diesem Prozess erhält
man den Rohstahl. Alternativ kann die Herstellung von Rohstahl, in der Elektrostahlrou-
te, durch Einschmelzen von Stahlschrott im Elektrolichtbogenofen erfolgen. Als nächstes
folgen Schritte zur Nachbehandlung des Rohstahls, diese werden auch unter dem Begriﬀ
Sekundärmetallurgie zusammengefasst. In der Stahlpfanne wird der ﬂüssige Stahl auf-
bewahrt und für das Gießen vorbereitet, die Einstellung der Gießtempemperatur wird
hierbei möglichst genau vorgenommen. Zusätzlich werden - falls vorgesehen - in diesem
Schritt Legierungselemente zugegeben. Über die Pfanne gelangt die Stahlschmelze in den
Verteiler, von dem die Stahlschmelze in die Gießformen weitergeleitet wird. Die Funk-
tion des Verteilers besteht in der Aufbewahrung und Weiterleitung der Stahlschmelze.
Durch diese Zwischenstation wird sichergestellt, dass es beim Pfannenwechsel zu keiner
Unterbrechung im Gießprozess kommt [19].
Während der einzelnen Schritte führen die unterschiedlichen chemischen Zusammenset-
zungen (Roheisen, Schlacke, Rohstahl, legierter Stahl), Temperaturen (auch Tempera-
turgefälle vor allem im Hochofen) sowie Thermoschockbelastungen (Befüllung von Pfan-
nen und Konvertern) zu unterschiedlich Anforderungen bzgl. der mechanischen und che-
mischen Widerstandsfähigkeiten. Die unterschiedlichen Anforderungen an die feuerfeste
Auskleidung werden hier am Beispiel eines Konverters erläutert: Bei der Befüllung mit
Stahlschrott wird das Feuerfestmaterial extremen dynamischen Lasten (Schlagbeanspru-
chung) ausgesetzt. Der eingesetzte Werkstoﬀ muss deshalb hohe Festigkeiten aufweisen.
In der Ausgussmündung werden Materialien mit guter Erosionsbeständigkeit eingesetzt,
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da es beim Abstich durch die hohen Fließgeschwindigkeiten hier zu großen Belastun-
gen kommt. Im Bereich der Schlackenlinien muss die Zustellung gegen Inﬁltration und
chemische Reaktionen mit der Schlacke resistent sein. In allen Bereichen ist eine hohe
Temperaturwechselbeständigkeit (Chargieren und Entleeren) sowie Toleranz gegenüber
statischen Temperaturfeldern notwendig [20].
Abbildung 2: Darstellung eines Sauerstoﬀblaskonverters [21].
2.1.2 Untersuchte Feuerfestwerkstoﬀe
Die Senkung des Kohlenstoﬀgehalts aus ökonomischen und ökologischen Gesichtspunkten
hat sich in den letzten Jahren zu einem wichtigen Forschungsschwerpunkt entwickelt
[22, 23] und wird innerhalb des SPP 1418: FIRE gefördert. Im folgenden Abschnitt
wird ein kurzer Überblick über den Entwicklungsstand der in dieser Arbeit untersuchten
Werkstoﬀsysteme gegeben.
2.1.2.1 Al2O3-ZrO2-TiO2 Werkstoﬀe
Bei dem in dieser Arbeit untersuchten Al2O3-ZrO2-TiO2 Werkstoﬀ (AZT) handelt es sich
um einen Verbundwerkstoﬀ aus den drei Komponenten Al2O3 (A), ZrO2 (Z) und TiO2
(T). Dieses System wurde bereits detailliert untersucht, wobei der Anteil der drei Kom-
ponenten in den jeweiligen Studien stark variiert (z. B. [5, 24, 25]). In der vorliegenden
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Arbeit wird der Begriﬀ AZT Material für die an der TU Bergakademie Freiberg entwi-
ckelten Werkstoﬀe mit folgender Zusammensetzung benutzt: 95Gew% Al2O3, 2,5Gew%
Mg-PSZ (Magnesia Partially Stabilized ZrO2, mit 3,5Gew% MgO) und 2,5Gew% TiO2.
Al2O3-reiche Werkstoﬀe verfügen sowohl über eine hohe Feuerfestigkeit, als auch über
sehr gute Korrosionsbeständigkeiten gegenüber Stahlschmelzen und Schlacken [7]. Aller-
dings weisen sie zumeist eine sehr schlechte Thermoschockbeständigkeit auf. Das Ziel der
Entwicklung der AZT Materialien ist es, diese erheblich zu verbessern und damit neue
Einsatzmöglichkeiten zu erschließen [6].
Innerhalb des quasiternären Al2O3-ZrO2-TiO2-Sytems können sich Mischverbindungen
aus ZrO2 und TiO2 (im Verhältnis 1:1 bis 1:2) und Al2TiO5 bilden, diese können die
Mikrostruktur des Materials und damit auch die Thermoschockeigenschaften verändern
[26]. Al2TiO5 werden sehr gute Thermoschockeigenschaften, jedoch schlechte Korrosions-
beständigkeiten zugeschrieben, weshalb es sich in Kombination mit Al2O3 als vielverspre-
chend erwiesen hat [4]. Die sehr guten Thermoschockeigenschaften resultieren aus den
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten entlang der kristallographischen
Axen, die zur Bildung von Mikrorissen beitragen und damit zu geringer thermischer Aus-
dehnung führen [27]. Reines Al2TiO5 zerfällt bei Temperaturen zwischen 1300 - 800 ◦C
während des Abkühlens in Al2O3 und TiO2 [28], dieser Prozess kann durch die Zugabe
von MgO, Fe2O3 oder TiO2 gehemmt werden [29].
Ein weiterer möglicher Einﬂuss auf das Mikrogefüge von AZT Materialien ist die mo-
noklin (m) ←→ tetragonale (t) Phasenumwandlung von ZrO2 (s. Abb. 3), die von einer
Hysterese mit einer Temperaturdiﬀerenz von ≥ 200K (∼ 900 - 1150 ◦C) begleitet wird
[30]. Dabei gibt es jeweils einen großen Temperaturbereich in dem beiden Phasen koexis-
tent sind (m → t 1090 - 1160 ◦C, t → m 925 - 830 ◦C [31]). Die ausgeprägte Hysterese
wird auf das unterschiedliche mechanische Verhalten der beiden Modiﬁkationen zurückge-
führt [32]. Die Reaktion t → m wird als martensitische Phasenumwandlung beschrieben,
die diﬀusionslos verläuft. Diese ist gleichzeitig mit einer Volumenzunahme von 3-5%
verbunden, die zur Bildung von Mikrorissen innerhalb der ZrO2 Körner führt [30]. Im
System MgO-ZrO2 kann eine Teilstabilisierung der dritten, kubischen Modiﬁkation bis
RT erreicht werden [33]. Die Zugabe von Al2O3 und TiO2 bewirkt im Gegensatz dazu
eine Destabilisierung dieser. Aneziris et al. [5] beobachteten eine Destabilisierung von
tetragonalem ZrO2 im System Mg-PSZ-TiO2-Al2O3 (Anteile der Phasen 98-1-1Gew%;
Sintertemperatur = 1600 ◦C). Sie nahmen an, dass TiO2 in das ZrO2 Kristallgitter ein-
gebaut wurde, während das stabilisierende MgO aus dem Kristallgitter entfernt wurde
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und mit Al2O3 zu MgAl2O4 reagierte. Pandolfelli und Rodrigues [31] untersuchten den
Einﬂuss von TiO2 auf die Phasenumwandlungstemperatur von ZrO2. Sie fanden heraus,
dass der Einbau von TiO2 in das ZrO2 Kristallgitter die Phasenumwandlung zu niedri-
geren Temperaturen verschiebt, wobei eine Stabilisierung der tetragonalem Phase bis zu
RT nicht erreicht werden konnte.
Abbildung 3: Polymorphe von ZrO2 a) kubisch, b) tetragonal, c) monoklin [34]. Rot = Zr, Blau =
O.
Aneziris et al. [6] haben die Phasenzusammensetzung und Mikrostruktur von feinkörni-
gen AZT Materialien (gröbste Kornfraktion Al2O3: d50 = 55µm) untersucht (s. Abb.4
und 5). Sie fanden dabei neben reinem Al2O3 bis zu 4 Bereiche unterschiedlicher Zusam-
mensetzung: Dabei handelte es sich um eine ZrO2-reiche (∼ 90Gew%) Zone (1), eine
TiO2-reiche Zone (∼ 45 - 65Gew%) (2) und eine Al2O3-ZrO2-TiO2-reiche Zone (3). In
den Proben, die bei 1500 ◦C gesintert wurden, konnte zusätzlich Al2TiO5 nachgewiesen
werden (Zone 4).
Abbildung 4: Mikrostrukturübersicht von fein-
körnigem AZT Material, REM-Aufnahme, Ver-
größerung 300× [6].
Abbildung 5: Mikrostrukturübersicht von fein-




Virro-Nic und Pilling [25] haben in einer früheren Arbeit die thermischen Ausdehnungsko-
eﬃzienten des Al2O3-ZrO2-TiO2 Systems untersucht, dabei fanden sie eine Variation der
thermischen Ausdehnungskoeﬃzienzen von -4,18 - 8,6*10−6/K. Basierend auf diesen Er-
gebnissen und Rasterelektronenmikroskop (REM) Untersuchungen entwickelten Aneziris
et al. [6] ein thermomechanisches Model für die Mikrostruktur von AZT Materialien, die
bei Temperaturen ≥ 1600 ◦C gesintert wurden (s. Abb. 6), welche den verbesserten Ther-
moschockeigenschaften zugeschrieben werden. Das sogenannte Federelement beschreibt
ein Phasenagglomerat das sich aus den oben beschriebenen Phasen 1 - 3 zusammensetzt.
Demnach kompensieren sich die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten
in den Zonen 1 und 2. Desweiteren trägt die Bildung von Mikrorissen zwischen den Zo-
nen (s. Abb. 7) ebenfalls zu den verbesserten Thermoschockeigenschaften bei. Diese Zone
wird auch als rekristallisierte Schmelze interpretiert, die zwischen den Al2O3 Körnern als
Klebstoﬀ fungiert.
Abbildung 6: Modellannahme des Federelements [6]. 1=TiO2-reiche Zone. 2=TiO2-reiche Zone.




Abbildung 7: REM Aufnahme des Federelements [6].
In einer weiteren Arbeit von Aniziris et al. [7] konnte Al2TiO5 in bei 1500 ◦C und 1650 ◦C
gesinterten, sehr feinkörnigen (Ausgangskorngröße Al2O3 ∼ 1 µm) AZTMaterialien nach-
gewiesen werden. Nach Abkühlthermoschocks in Wasser von 1200 ◦C auf RT wiesen die
1650 ◦C gesinterten Proben eine höhere Biegefestigkeit auf als vor dem Thermoschock.
Untersuchungen der Mikrostruktur zeigten, dass es durch das Sintern bei 1650 ◦C zum
Wachstum der Al2O3 Körner kommt. Nach den Thermoschocks konnte ein Anstieg der
Mikrorissdichte innerhalb dieser beobachtet werden. Das sich zwischen den Al2O3 Kör-
nern beﬁndliche Al2TiO5 zersetzt sich zunehmend mit jedem Thermoschockzyklus in
Al2O3 und TiO2. Die damit verbundene Volumenabnahme führt zu Zugspannungen in
diesen Bereichen, während an Al2O3/Al2O3 Korngrenzen Druckspannungen entstehen,
was zu den maßgeblich höheren Biegefestigkeiten nach den Thermoschocks führte. Es
kann erwartet werden, dass diese nach vollständiger Zersetzung des Al2TiO5 mit weite-
ren Thermoschockbehandlungen abnimmt [7].
Weitere Untersuchungen zur Thermoschockbeständigkeit von AZT Werkstoﬀen mit ei-
ner maximalen Korngröße von 1mm (A1AZT) und 3 verschiedenen Sintertemperaturen
(1500, 1600 und 1650 ◦C) wurden von Skiera [35] durchgeführt. Zum Vergleich wurden al-
le Experimente auch an einem mit der gleichen Prozessroutine hergestellten (s. Kap. 3.1),
reinen Al2O3 Werkstoﬀ (A1) vorgenommen. Die Untersuchungen konzentrierten sich auf
die Brucharbeit γwof, den Thermoschockparameter R′′′′ und das R-Kurven Verhalten bei
RT (Details zur Bestimmung in Kap. 2.2.2, 2.2.3 und 2.3). Diese wurden experimentell
mittels Keilspalttest und Kompaktzugversuch ermittelt. Dabei konnte gezeigt werden,
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dass der Thermoschockparameter R′′′′ für AZT Materialien im Vergleich zu reinen Al2O3
Werkstoﬀen signiﬁkant höher ist (was hauptsächlich auf die Verringerung der Festigkeiten
zurückzuführen ist) und AZT Materialien somit verbesserte Thermoschockeigenschaften
aufweisen. Tabelle 1 zeigt eine Zusammenfassung der mechanischen Eigenschaften von
AZT aus den Arbeiten von Skiera [35] und Skiera et al. [36], wobei beachtet werden
sollte, dass für den Keilspalttest und den Kompaktzugversuch zum Teil unterschiedliche
Probengeometrien verwendet wurden, welche im Fall unzureichender Größe zur Unter-
schätzung der Daten führen.
Tabelle 1: Mechanische Eigenschaften von Al2O3 und AZT [35]. IET = Impulsanregungsverfahren,
KST = Keilspalttest, CT = Kompaktzugversuch.
Probe Sintertemp. E (IET) γwof (KST) R′′′′ (KST) γwof (CT) R′′′′ (CT)
◦C GPa N/m mm N/m mm
A1 1500 198 ± 3 40 ± 3 1.0 ± 0.1 - -
A1 1600 230 ± 5 37 ± 4 0.8 ± 0.1 46 1.0 ± 0.2
A1 1650 222 ± 5 43 2.5 ± 1 - -
A1AZT 1500 152 ± 4 42 ± 8 8 ± 2 44 ± 2 8 ± 0.1
A1AZT 1600 91 ± 4 27 ± 3 8 ± 3 35 ± 2 11 ± 2
A1AZT 1650 114 ± 9 33 ± 5 13 ± 2 - -
Auch beim R-Kurven Verhalten konnten deutliche Unterschiede zwischen AZT und Al2O3
beobachtet werden; während bei Al2O3 ein linear ansteigendes R-Kurven Verhalten er-
mittelt werden konnte, zeigte AZT Material eine progressiv ansteigende R-Kurve (s. Abb.
8). Durch Diﬀerenzbildanalyse (s. Abb. 9) und in-situ Beobachtung des Rissverlaufs im
REM, konnten die Risswachstumsmechanismen untersucht werden. Dabei wurde deut-
lich, dass es bei den AZT Materialien zu einer Rissverzweigung an der Rissspitze kommt.
Durch Fortschreiten des Hauptrisses werden kleinere Risse wieder geschlossen. Die Riss-
verzweigung und die Ausbildung einer vorderen Prozesszone wurden mit der ansteigenden
R-Kurve in Verbindung gebracht. Die Tatsache, dass kein Plateauwert für R beobachtet
werden konnte, wurde auf die Probengeometrie zurückgeführt.
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Abbildung 8: R-Kurven von A1 und A1AZT [36].
Abbildung 9: Rissverzweigung in AZT sichtbar
gemacht durch Diﬀerenzbildanalyse [36].
Abbildung 10: In situ REM Aufnahme des Riss-
fortschritts in AZT [36].
Des Weiteren wurden von Skiera [35] erste Messungen zum temperaturabhängigen elas-
tischen Verhalten von Al2O3 und AZT gemacht (Abb. 11 und 12). Es zeigte sich für
Al2O3 das für Keramiken typische Verhalten mit einer Abnahme des E-Moduls von etwa
1%/100K [37]. Für AZT hingegen wurde ein deutlich abweichendes Verhalten beobach-
tet. Zuerst erfolgte ein steiler Abfall des E-Moduls bis etwa 500 - 600 ◦C, nach einem
kurzen Plateau stieg der E-Modul bis zur beim Versuch gewählten Höchsttemperatur
(1000 ◦C) steil an. Beim Abkühlen folgte der E-Modul bis etwa 700 ◦C dem für Kerami-
ken typischen Verhalten mit einem leichten Anstieg von etwa 1%/100K und ging dann
in einen sehr steilen Abfall über, der bis zum Erreichen von RT langsam abﬂachte. Bei
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Wiederholungsmessungen blieb der RT E-Modul konstant, der hohe RT E-Modul der
ersten Temperaturzyklen konnte nicht reproduziert werden, die Hysterese zwischen 600 -
1000 ◦C blieb jedoch erhalten. Erste Vermutungen gingen davon aus, dass die Hysterese
durch das Öﬀnen und Schließen von Mikrorissen ausgelöst wird, wie es z. B. von Gault
[38] für Feuerfestwerkstoﬀe vermutet wurde. Die Bestimmung eines zugrundeliegenden
Mechanismus war im Rahmen der Arbeit von Skiera [35] nicht möglich. In der vorliegen-
den Arbeit wurden einige weiterführende Untersuchungen zum Hochtemperaturverhalten
dieser AZT Werkstoﬀe durchgeführt. Diese werden in Kapitel 5.1 beschrieben und dis-
kutiert.
Abbildung 11: Temperaturabhängige Elastizi-
tätsmoduln von Al2O3 (A1) [35].
Abbildung 12: Temperaturabhängige Elastizi-
tätsmoduln von AZT (A1AZT) [35]. Die Pfeile
zeigen den Temperaturpfad beispielhaft für eine
Messung.
2.1.2.2 MgO-C Werkstoﬀe
Kohlenstoﬀ gebundene Feuerfestwerkstoﬀe verfügen aufgrund ihrer schlechten Benetzbar-
keit über eine hohe Korrosionsbeständigkeit gegenüber Stahl und Schlacke. Außerdem
wirken sich der niedrige thermische Ausdehnungskoeﬃzient und die hohe thermische
Leitfähigkeit positiv auf das Thermoschockverhalten aus. Zur Verbesserung der Oxida-
tionsbeständigkeit werden feinkörnige metallische Pulver (z. B. Si, Al) eingesetzt. Diese
führen zum einen zu der Reduktion der CO-Gasphase und zum anderen zur Verkleinerung
der Porengröße was zur Verringerung der Permeation der oxidierenden Gasphasen führt
[39]. Außerdem führt die Zugabe von metallischen Pulvern zur Bildung von Whisker-
Netzwerken, die mit der gleichzeitigen Erhöhung der Festigkeiten bei erhöhten Tempe-
raturen in Verbindung gebracht werden [8]. Diese Whisker-Netzwerke variieren in ihrer
Ausprägung, Zusammensetzung und Kristallinität in Abhängigkeit der thermischen Be-
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handlung und der zugegebenen Additive (s. Abb. 13). MgO-C Produkte werden in vielen
Variationen in der Zustellung von Konvertern, Elektrolichtbogenöfen oder Behandlungs-
pfannen eingesetzt. Der Kohlenstoﬀgehalt in konventionellen MgO-C Werkstoﬀen beträgt
etwa 5 - 20% [20].
Abbildung 13: REM Aufnahmen von Whiskern auf Bruchﬂäche von MgO-C Werkstoﬀen. a) Verko-
kungstemperatur 1000 ◦C, Additiv: Al, Vergrößerung 20000×; b) Verkokungstemperatur 1200 ◦C,
Additiv: Al, Vergrößerung 20000× ; c) Verkokungstemperatur 1500 ◦C, Additiv: Al und TiO2, Ver-
größerung 10000×; d) Verkokungstemperatur 1500 ◦C, Additiv: Al und TiO2, Vergrößerung 3000×
[10].
Ein Ansatz zur Senkung des Kohlenstoﬀanteil ist die Zugabe von nanoskaligen Additiven
[40]. In einer Studie von Roungos et al. [23] wurde das thermomechanische Verhalten von
MgO-C Werkstoﬀen mit Zugabe von Al und verschiedenen Nanopartikeln (MgAl2O4,
Aluminiumoxidplättchen (α-Al2O3, γ-Al2O3), Kohlenstoﬀnanoröhrchen) und reduzier-
tem Kohlenstoﬀgehalt (10% → 5%) untersucht. Die besten Ergebnisse bezogen auf die
Thermoschockbeständigkeit (getestet nach DIN EN 993-11 [41]) wurden durch die Zuga-
be von nanoskaligem Spinell oder Aluminiumoxidplättchen erreicht. Trotz reduziertem
Kohlenstoﬀgehalt wurde in diesen Versätzen ein ähnlich gutes Thermoschockverhalten
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wie in einem Vergleichsversatz mit 10% Kohlenstoﬀ (ohne Nanopartikel) erreicht. Die
Ursache wurde hier in der Bildung von MgAl2O4 Whiskern vermutet.
Während der ersten Projektphase wurden von Skiera [35] Thermoschockversuche mit-
tels Elektronenstrahl an den von Roungos et al. [23] entwickelten MgO-C Werkstoﬀen
durchgeführt. Alle Versuche wurden an der Anlage JUDITH 2 durchgeführt. Die Belas-
tungsparameter wurde so festgelegt, dass sie bei einer belasteten Fläche von 2 × 2 cm2
in einer Leistungsdichte von 42MW/m2 resultierten (40 kV, 500mA; eine detaillierte
Beschreibung der Versuchsdurchführung ist in Kap. 4.8 zu ﬁnden). Die Intensität des
Thermoschocks wurde über Variation der Thermoschockdauer (5, 10, 25, 50, 100, 200,
300, 500ms), der Anzahl der Zyklen (1, 10, 50, 100) oder der Pausenzeiten (2, 4, 10 s)
gesteuert.
Eine sichtbare Schädigung konnte bei Thermoschocks ≥ 25ms beobachtet werden; durch
Partikelerosion bildeten sich Krater in dem belasteten Bereich (s. Abb. 14), deren Tie-
fe mit zunehmender Thermoschockdauer größer wurde. Die Betrachtung der Proben-
querschnitte im REM zeigte, dass die Schädigung entweder durch Rissbildung zwischen
Korn/Matrix oder entlang der Korn/Korn-Grenzen innerhalb der MgO Agglomerate ver-
ursacht wurde. Teilweise kam es auch zum Aufschmelzen einiger MgO-Körner an der
Probenoberﬂäche, welche nicht mehr fest mit der Matrix verbunden waren (s. Abb. 15).
Es wurde vermutet, dass die geringe thermische Leitfähigkeit der isolierten MgO-Körner
zu lokalen Temperaturüberhöhungen führte. Eine Veränderung des Schädigungsbildes in
Abhängigkeit der zugegebenen nanoskaligen Additive konnte nicht beobachtet werden.
Abbildung 14: Optisches Schädigungsbild von MgO-C bei unterschiedlichen Thermoschockdauern
[35]. Die variierten Belastungsparameter sind der Abbildung zu entnehmen.
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Abbildung 15: REM Aufnahme von MgO-C nach einer Thermoschockdauer von 100ms (links) und
200ms (rechts) mit einer Pausenzeit von 2 s [35].
Eine weitere Bewertung der Thermoschockbeständigkeit wurde über die Quantiﬁzierung
des abgetragen Materials vorgenommen. Die in Abbildung 16 dargestellten Ergebnisse
zeigen den erwartbaren Anstieg des Materialabtrags mit zunehmender Thermoschock-
dauer; eine signiﬁkante Verbesserung des Thermoschockverhaltens durch Zugabe von
nanoskaligen Additiven konnte in dieser Versuchsreihe nicht festgestellt werden.
Abbildung 16: Gewichtverlust von MgO-C (5% Kohlenstoﬀ) nach Thermoschock (100 Zyklen, 4





Durch ihre hohe Korrosions-, Oxidations- und Thermoschockbeständigkeit haben sich
Al2O3-CWerkstoﬀe als Funktionalprodukte im Ausgussbereich (z. B. Schattenrohre, Stop-
fen oder Eintauchausgüsse) bewährt. Der Kohlenstoﬀanteil der in diesem Bereich ein-
gesetzten Al2O3-C Werkstoﬀe beträgt etwa 30% (nach dem Verkoken) [42]. Der hohe
Graphitanteil kann jedoch zu einer Aufkohlung der Stahlschmelze führen, was sich auf
die Eigenschaften des Stahls auswirkt [43]. Deshalb ist es wünschenswert, den Kohlen-
stoﬀanteil dieser Bauteile zu senken, bei gleichzeitigem Erhalt der Thermoschock- und
Korrosionbeständigkeit.
Roungos und Aneziris [11] untersuchten den Einﬂuss verschiedener nanoskaliger Additive
(MgAl2O4, Aluminiumoxidplättchen, Kohlenstoﬀnanoröhrchen) auf die thermomechani-
schen Eigenschaften von Al2O3-C Werkstoﬀen (mit Si-Zugabe als Antioxidant). Dabei
senkten sie den Kohlenstoﬀgehalt auf 20%. Es zeigte sich, dass die Thermoschockbestän-
digkeit (getestet nach DIN EN 993-11 [41]) bei Verkokungstemperaturen von 1000 ◦C
verglichen mit einem Referenzversatz (20% Kohlenstoﬀ, ohne nanoskalige Additive) in
einigen Fällen verbessert werden konnte. Gleichzeitig konnte festgestellt werden, dass
die Additive die oﬀene Porosität und auch den mittleren Porendurchmesser der Versät-
ze beeinﬂussen. Die verbesserte Thermoschockbeständigkeit wurde auf die Ausbildung
von Whisker-Netzwerken (hauptsächlich amorphes Si und SiO2) zurückgeführt (s. Abb.
17). Diese wurden zwar auch in einer Referenzprobe mit einem Kohlenstoﬀgehalt von
30% beobachtet waren jedoch in dem Referenzversatz mit 20% Kohlenstoﬀanteil nicht
ausgebildet. Die äußere Form der Whisker unterschied sich in Durchmesser, Länge und
Transparenz in den verschiedenen Versätzen. Es wurde angenommen, dass die unter-
schiedliche Porenstruktur zu unterschiedlichen Partialdrücken der beteiligten Gasphasen
führen kann und damit die Ausbildung der Whisker beeinﬂusst. Noch bessere Thermo-
schockbeständigkeit konnte durch die Kombination von nanoskaligen Additiven erreicht
werden. Die Bildung einer Al3CON-Phase wurde in einem Versatz (Zugabe von Alumi-
niumoxidplättchen und Kohlenstoﬀnanoröhrchen) mit besonders guter Thermoschock-




Abbildung 17: REM Aufnahmen einer Bruchﬂäche eines Al2O3-C Werkstoﬀs mit Zugabe von na-
noskaligem Spinel. a) Vergrößerung 3000×, b) Vergrößerung 30000× [11].
Eine weitere Entwicklung erfolgte über die Zugabe von halbleitendem Silizium, wobei
der Mechanismus, der zu der verbesserten Thermoschockbeständigkeit führt, in der Er-
haltung einer höheren Kohlenstoﬀkonzentration nach dem Verkoken liegt [44]. In einer
Arbeit von Mertke und Aneziris [45] wurde der Einﬂuss von halbleitendem Silizium und
die Zugabe von Aluminiumoxidplättchen und Kohlenstoﬀnanoröhrchen untersucht. Hier
zeigte sich, dass die Mischbedingungen bei der Herstellung der Al2O3-C Werkstoﬀe ent-
scheidenden Einﬂuss auf die physikalischen und thermomechanischen Eigenschaften aus-
üben, was sich in der Homogenität der Verteilung der Nanopartikel und damit in der
Ausbildung der Whisker-Netzwerke widerspiegelt. Trotz geringerer Festigkeiten für ver-
gleichbare kommerzielle Produkte zeigte sich, dass die Thermoschockbeständigkeit (1
Thermoschock, getestet nach DIN EN - 11 [41] mit Toluol als Abschreckmedium) durch
die Zugabe von halbleitendem Silizium und/oder Aluminiumoxidplättchen und Kohlen-
stoﬀnanoröhrchen verbessert werden konnte. Bei optimiertem Mischregime konnte eine
Verbesserung der Festigkeitswerte erreicht werden. Auch die Restfestigkeiten nach 1 oder
5 Thermoschocks deuten auf eine Verbesserung der Thermoschockbeständigkeit hin. Die
besten Ergebnisse wurden für den Versatz mit halbleitendem Silizium sowie Aluminiu-
moxidplättchen und Kohlenstoﬀnanoröhrchen erreicht. Vermutet wurde hier ebenfalls die




Bruchmechanische Modelle dienen dazu, das Versagen von Materialien zu beschreiben
und zu charakterisieren und im besten Fall sogar vorhersagen zu können. Eine wichtige
Größe ist dabei die Festigkeit. Orowan [46] postulierte, dass die theoretische Festigkeit
(σtheor.) perfekter kristalliner Körper nur von den Bindungskräften auf atomarer Ebe-
nen bestimmt wird. Mit der Annahme, dass die Spannungs-Dehnungskurve mit einer







Dabei entsprechen E dem E-Modul, γ der speziﬁschen Oberﬂächenenergie und a0 dem
mittleren Bindungsabstand. Für Keramiken zeigt sich jedoch, dass die real gemessenen
Festigkeiten deutlich geringer sind als die nach Gleichung 1 berechneten Werte. Diese Ab-
weichungen lassen sich hauptsächlich dadurch erklären, dass Keramiken keine perfekten
Festkörper sind, sondern bereits vor einer Belastung eine beträchtliche Anzahl an Feh-
lern (Mikrorissen) aufweisen. Bisher gibt es keine Theorie, die dieses komplexe Verhalten
auf atomarer Ebene beschreibt, dennoch wurden im letzten Jahrhundert einige Kon-
zepte entwickelt, die sich erfolgreich auf das komplexe Bruchverhalten von Keramiken
anwenden lassen. Grundlage bilden hierbei die Konzepte der linear-elastischen Bruchme-
chanik (LEBM). Insbesondere für grobkeramische heterogene Feuerfestkeramiken wird
das Bruchverhalten aber auch von nichtlinearen Eﬀekten beeinﬂusst [47].
2.2.1 Linear-elastische Bruchmechanik
Die LEBM bietet mehrere Ansätze um bruchmechanische Eigenschaften von spröden
Materialien mathematisch zu beschreiben. Um den Einﬂuss der Fehler im Material auf die
Festigkeit zu erfassen hat Griﬃth [48] ein Konzept entwickelt, das die Energieerhaltung
zugrunde legt. In seinemModel geht Griﬃth von einem Riss mit der Länge 2a aus (s. Abb.
18). Die Gesamtenergie Utot setzt sich aus der in der von außen eingebrachten Energie
W, der in der Probe gespeicherten elastischen Energie Uel und der Oberﬂächenenergie
des Risses US zusammen:
21
2 Grundlagen
Utot = W + US + Uel (2)
Griﬃth nimmt an, dass die kritische Spannung σf , die zur Rissverlängerung führt bei
inﬁnitesimal kleiner Rissverlängerung durch das Gleichgewicht zwischen der beim Riss-
wachstum aufgewendeten und verbrauchten Energien beschrieben werden kann:
d(W + US + Uel)
da
= 0 (3)
Abbildung 18: Rissmodel nach Griﬃth. σ0=angelegte Last, 2a = Ausgangsrisslänge, da = Rissver-
längerung
Für den linear-elastischen Fall gilt:
dW = −2dUel (4)









Die elastische Energie für einen Riss innerhalb einer unendlich großen Platte wurde von





bestimmt. Die Oberﬂächenenergie eines Risses der Länge 2a ist:
US = 4aγ (7)
Aus den Gleichungen 5, 6 und 7 ergibt sich:
−2piaσ2
E
+ 4γ = 0 (8)
Aufgelöst nach der Spannung erhält man die Griﬃth-Gleichung zur Beschreibung der







Setzt man für a den mittleren atomaren Abstand ein, erhält man die theoretische Festig-
keit, umgekehrt kann man durch Einsetzen der Bruchspannung für σf die Fehlergröße,
die zum Versagen des Bauteils geführt hat, bestimmen. Verglichen mit Gleichung 1 un-
terscheidet sich die Griﬃth-Gleichung nur um den Faktor
√
2/pi, der auf die unterschied-
lichen theoretischen Ansätze zurückgeführt werden kann. Die Fehlergröße in Keramiken
ist demnach entscheidend für die Festigkeit.
Eine weitere wichtige Größe in der Bruchmechanik ist die Energiefreisetzungsrate G, sie
beschreibt die Energie, die durch die Erschaﬀung neuer Bruchﬂäche (dA) frei wird. Nach
dem hier beschriebenen Energiekonzept von Griﬃth wird diese durch eine Änderung der










Dabei entspricht dA der neu geschaﬀenen Bruchﬂäche. Die Oberﬂächenergie, die durch
die Rissverlängerung frei wird, wirkt der Rissausbreitung entgegen und wird deshalb,





Für stabile Rissausbreitung gilt dann:
G = R (12)
Von Irwin [50] wurde das Spannungsintensitätskonzept eingeführt, das das Spannungs-
feld vor der Rissspitze betrachtet. Es werden in der Praxis 3 verschiedene Rissmoden
unterschieden (vgl. Abb. 19). Dabei ist der Rissmodus I für Keramiken und andere Ma-
terialien mit überwiegend spröden Bruchverhalten der mit Abstand am häuﬁgsten auf-








Abbildung 19: Schematische Darstellung der 3 Hauptrissmoden [51].
KI ist der von Irwin eingeführte Spannungsintensitätsfaktor und r ist der Abstand zur
Rissspitze. Theoretisch ist demnach die Spannung an der Rissspitze unendlich groß (für
den Fall r = 0; vgl. Abb. 20), tatsächlich kommt es aber bei hohen Spannungen zu in-
elastischer Deformation, womit der rein linear-elastische Ansatz für die Rissspitze nicht
mehr gilt.
Abbildung 20: Verlauf von σy vor dem Rissspitzenfeld im Rissmodus I [52].




a · σ · Y (14)
Y ist ein Geometriefaktor der sowohl von der Probengeometrie als auch von der Risslänge
abhängig ist. Setzt man für σ die Bruchspannung σmax ein, erhält man die Bruchzähigkeit





a · σmax · Y (15)
Die Energiefreisetzungsrate und der Spannungsintesitätsfaktor hängen unter linear-elas-
















Eine weitere wichtige bruchmechanische Kenngröße für die Bewertung von Feuerfest-
werkstoﬀen ist die Bruchenergie [17]. Sie beschreibt die Energie, die zur Schaﬀung neuer
Rissoberﬂächen aufgewendet werden muss. Experimentell kann diese aus sogenannten
Last-Verschiebungskurven bestimmt werden, wofür Kraft und Verschiebung (auf Kraft-
angriﬀsebene) beim Rissfortschritt einer Probe bestimmt werden. Bedingung dafür ist
ein stabil verlaufender Riss, eine Voraussetzung die in spröden Werkstoﬀen nicht immer
einfach zu erfüllen ist (s. Abb. 21). Erste erfolgreiche Experimente wurden von Nakaya-
ma [53] durchgeführt, der mit der Entwicklung seines Work of Fracture Tests zeigte,
wie man Last-Verschiebungsdiagramme mit stabiler Rissausbreitung an sprödem Ma-






P · dδ (19)
Mit der Kraft P und der Verschiebung auf Kraftangriﬀsebene δ. Bezogen auf die neu





Häuﬁg wird die Bruchenergie auch auf die doppelte Bruchﬂäche 2A bezogen und dann








Abbildung 21: Schematische Darstellung 3 verschiedener Last-Verschiebungskurven a) instabile
Rissausbreitung, b) teilweise stabile Rissausbreitung, c) stabile Rissausbreitung [54].
Inzwischen gibt es zahlreiche Ansätze und Testmethoden zur Bestimmung stabiler Last-
Verschiebungskurven und damit auch der Bruchenergie [55]. Die Auswahl der passenden
Methode hängt vor allem vom Materialverhalten und der realisierbaren Probengeome-
trie ab. Häuﬁg eingesetzte Testmethoden im Bereich der keramischen Werkstoﬀe sind
der (Short)-Double Cantilever Beam ((S)-DCB), der Compact Tension (CT), der Single
Edge Notch Beam (SENB) und der Double Torsion (DT) Test (z. B. [56, 57]). Bei allen
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Methoden kommen unterschiedliche Probengeometrien zum Einsatz (s. Abb. 22). Die
beiden letztgenannten eignen sich aufgrund der eingesetzten Probengeometrien eher für
Proben mit homogener Mikrostruktur und kleinem Maximalkorn, da durch ihre geringe
Höhe (vor allem bei DT-Proben) in grobkörnigen heterogenen Werkstoﬀen keine reprä-
sentative Ligamentﬂäche entstehen kann [17]. Dennoch kommt die SENB Geometrie auch
oft bei Feuerfestwerkstoﬀen zum Einsatz, da hierbei die Last-Verschiebungskurve mit ei-
ner einfachen Stabgeometrie in einem relativ einfachen Versuchsaufbau (3-Punkbiegung)
aufgezeichnet werden kann, wodurch der Test auch bei hohen Temperaturen leicht durch-
führbar ist [55]. Um dann aber einen repräsentativen Querschnitt zu erhalten, müssen
die Probenabmessungen entsprechend groß gewählt werden, was zusätzlich dazu führt,
dass das Eigengewicht der Probe nicht vernachlässigt werden kann. Außerdem ist die-
ser Versuchsaufbau bei geringen Kerbtiefen ungünstig um stabiles Rissauswachstum zu
erreichen, welches die Ermittlung von vollständigen Last-Verschiebungskurven erschwert
[17]. Bei den CT und DCB Proben handelt es sich um Geometrien, die gute Voraus-
setzungen auch für stabile Rissausbreitung in grobkeramischen Werkstoﬀen haben (der
CT-Test wurde auch in dieser Arbeit verwendet; vgl. Kap. 2.4). Ein Nachteil kann - je
nach Verhältnis Material- zu Maschinensteiﬁgkeit - die gespeicherte elastische Energie in
der Maschine sein, die sich dann ungünstig auf die Rissstabilität auswirkt [55]. Leider
eignen sich beide Methoden nicht für Messungen bei hohen Temperaturen, da dann die
Realisierung von Zugbelastungen sehr schwierig ist [17, 55]. Eine weitere Methode, die vor
allem für Feuerfestmaterialien weit verbreitet ist (z. B. [17, 5860]), ist der Keilspalttest,




Abbildung 22: Verschiedene Testgeometrien zu Bestimmung von Last-Verschiebungskurven. P =
Last, a = Risslänge, W = Probendimension (Länge oder Breite; abhängig von der Testmethode)
2.2.3 R-Kurven
R-Kurven beschreiben den Risswiderstand in Abhängigkeit der Risslänge. Daraus können
Informationen über Rissausbreitung und Rissstabilität gewonnen werden. Werden diese
Informationen noch mit visualisierten Aufnahmen von Rissen korreliert, können auch
Aussagen über Rissausbreitungsmechanismen getroﬀen werden [36].
In der Literatur werden R-Kurven sowohl anhand der Bruchenergie (R) als auch mit
dem Spannungsintensitätsfaktor (K I) als Funktion der Risslänge dargestellt [17]. Wenn
R bzw. K I konstant sind (dies ist aber nur bei Werkstoﬀen mit perfektem Sprödbruch,
wie z. B. in Gläsern und sehr feinkörnigen SiC, Si3N4 oder Al2O3 Keramiken zu beobach-
ten [61]) stellen sie die Materialkennwerte RC bzw. K IC dar (Abb. 23). Keramiken mit
komplexen Mikrostrukturen (wie z. B. Feuerfestwerkstoﬀe) zeigen meistens kein konstan-
tes R-Kurven Verhalten. Bei Feuerfestwerkstoﬀen ist dabei häuﬁg ein Anstieg zu Beginn
der R-Kurve zu sehen, der später in ein Plateau übergeht [17]. Dieses Verhalten kann
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durch Rissverstärkungsmechanismen während des Risswachstums erklärt werden, die bei
hinreichender Risslänge einen Gleichgewichtszustand erreichen (vgl. Kap. 2.2.3.1). Kumu-
lierung der Verstärkungsmechanismen führt zu stetig ansteigendem R-Kurven-Verhalten
[61].
Abbildung 23: Schematische Darstellung des R-Kurven Verhaltens für spröde linear-elastische Werk-
stoﬀe und Feuerfestwerkstoﬀe [61].
R-Kurven können aus Last-Verschiebungskurven unter stabilen Rissausbreitungsbedin-
gungen berechnet werden. Es hat sich in der Vergangenheit herausgestellt, dass das
Energiekonzept bei nichtlinear-elastischem Verhalten dem Spannungsintensitätskonzept
überlegen ist, da es unter gewissen Voraussetzungen auch bei quasiplastischem Verhal-
ten angewendet werden kann [62]. Der Risswiderstand kann nach Gleichung 10 aus der
Energiefreisetzungsrate berechnet werden. Für die elastische Energie Uel ergibt sich aus
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Bei nichtlinear-elastischem Materialverhalten wird ein Teil der Energie für irreversible
Prozesse konsumiert (z. B. Mikrorissbildung). Das hat zur Folge, dass bei der Entlastung
die Verschiebung nicht mehr auf den Wert 0 zurückfallen kann (s. Abb. 24a). Sakai und
Bradt [55] haben mehrere graﬁsche Methoden vorgeschlagen, den Risswiderstand aus
Last-Verschiebungsdiagrammen zu ermitteln und dabei die in-elastischen Eﬀekte beim
Bruchvorgang mit einzubeziehen. Abbildung 24a zeigt ein Last-Verschiebungsdiagramm,
welches die für den Rissfortschritt aufzuwendende Energie unter Berücksichtigung von
in-elastischen Eﬀekten darstellt. Demnach wird die für den Rissfortschritt zwischen A-C
aufgewendete Energie durch die Fläche ACBD repräsentiert. Steinbrech [63] hingegen hat
gezeigt, dass die irreversible Verformung, wenn sie z. B. durch Ent- und Wiederbelastung
der Probe bestimmt wird, überschätzt werden kann. Da die Compliance nicht konstant
ist, nimmt Steinbrech an, dass sie kurz vor dem erneuten Rissfortschritt bestimmt werden
sollte. Beispielhaft für ein Al2O3 Material zeigt sich, dass die Compliancelinie kurz vor
dem Rissfortschritt den Ursprung schneidet, was wiederum linear-elastischem Verhalten
entspricht (s. Abb. 24b).
Abbildung 24: Bestimmung der für den Rissfortschritt aufgewendeten Energie aus Last-
Verschiebungskurven. a) Schematische Darstellung der am Rissfortschritt beteiligten Energien für
nichtlineares Materialsverhalten im Last-Verschiebungsdiagramm [55]. b) Bestimmung der inelasti-





Die rissbehindernden Prozesse bei der Rissausbreitung in einem Feuerfestwerkstoﬀ spie-
len sich nach heutigem Wissenstand im Wesentlichen vor bzw. an der Rissspitze oder
im Bereich der Rissﬂanken ab. Es wird zwischen einer vor der Rissspitze verlaufenden
Prozesszone, dem Rissﬂankenbereich und dem Bereich zwischen den Rissﬂanken unter-
schieden (s. Abb. 25a). Der Anstieg der R-Kurve eines typischen Feuerfestwerkstoﬀes
wird auf Wechselwirkungen zwischen den neu gebildeten Rissoberﬂächen zurückgeführt,
hat der Riss eine gewisse Länge erreicht, so dass die Zone, in der Wechselwirkungen zwi-
schen den Rissoberﬂächen auftreten, konstant bleibt, geht die R-Kurve in ein Plateau
über. Manchmal wird bei Feuerfestwerkstoﬀen ein Absinken der R-Kurve zum Probe-
nende beobachtet (s. Abb. 25b). Dieses Verhalten wird mit dem Verkleinern der vor dem
Riss beﬁndlichen vorderen Prozesszone bei Erreichen des Probenendes erklärt (s. Abb.
26).
Abbildung 25: Rissbehindernde Prozesse bei Feuerfestwerkstoﬀen. a) Am Rissfortschritt beteiligte
Zonen [17]. b) Typisches R-Kurven Verhalten von Feuerfestwerkstoﬀen [17].
Abbildung 26: Modell der Entwicklung der vorderen Prozesszone während der Rissausbreitung [64].
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2.2 Bruchmechanische Konzepte
Das Bruchverhalten wird auch vom Rissverlauf beeinﬂusst. Bilden sich intergranulare
Risse in Keramiken mit heterogener Mikrostruktur verläuft der Riss nicht gerade, son-
dern wird abgelenkt und/oder verzweigt sich (s. Abb. 27). Dieser Mechanismus allein
hat aber im Vergleich zu anderen Rissverstärkungsmechanismen einen geringen Einﬂuss
auf das R-Kurven-Verhalten, da die Ausprägung der Rissablenkung durch eine Verlänge-
rung des Risses nicht verstärkt wird [65]. Zusätzlich können Eﬀekte um die Rissspitze die
Bruchzähigkeit erhöhen. In Feuerfestwerkstoﬀen wird hierbei vor allem Mikrorisswachs-
tum als Ursache vermutet. Dieses konzentriert sich dabei eher auf den Bereich nahe der
Rissspitze, da dort die maximalen Spannungen entstehen, kann aber auch um die Riss-
ﬂanken herum auftreten. In keramischen Werkstoﬀen, die zur Mikrorissbildung neigen,
erhöht sich die Bruchzähigkeit mit zunehmender Korngröße, was auf die gleichzeitige
Vergrößerung der Prozesszone zurückgeführt wird. Ein Abfall der Bruchzähigkeit tritt
oberhalb einer kritischen Korngröße auf, bei der die Größe der Prozesszone die Abmes-
sung der Probe überschreitet [66, 67]. Ebenso kann durch Umwandlungsverstärkung der
Rissfortschritt erschwert werden, wie z. B. bei spannungsinduzierter Phasenumwandlung
von tetragonalem ZrO2 zu monoklinem ZrO2. Die Volumenausdehnung von ZrO2 Par-
tikeln bei der Rissöﬀnung führt dann wieder zu einer Schließung des Risses [30]. Dieser
Mechanismus ist bei Feuerfestwerkstoﬀen jedoch nicht relevant, da im Vergleich zu den
hohen Porositäten die Volumenänderung zu gering ist [68].
Abbildung 27: Rissablenkung und -verzweigung
als Rissverstärkungsmechanismus [69].
Abbildung 28: Zonenabschirmung im Rissﬂan-
kenbereich als Rissverstärkungsmechanismus
[69].
Nach Bradt [70] wird das R-Kurven-Verhalten von Keramiken hauptsächlich durch die
rissbehindernden Prozesse an den Rissﬂanken beeinﬂusst. Abbildung 29 zeigt einige von
Steinbrech et al. [69] zusammengefasste Rissverstärkungsmechanismen. In monolithischen
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Keramiken, wie z. B. Al2O3, kann das ansteigende R-Kurven Verhalten mit Energiedis-
sipation durch Reibung an den unebenen Rissﬂanken erklärt werden. Diese wird haupt-
sächlich durch die Korngröße und -form beeinﬂusst, daher wird auch bei sehr geringen
maximalen Korngrößen keine ansteigende R-Kurve beobachtet. Bei keramischen Werk-
stoﬀen, die sich aus mehr als einer Phase zusammensetzen, können sich durch die ver-
schiedenen bruchmechanischen Eigenschaften der unterschiedlichen Phasen Kornbrücken
zwischen den Rissﬂanken bilden. Zusätzlich zu den Reibungsverlusten spielen dann auch
noch die unterschiedlichen elastischen Eigenschaften der Phasen eine Rolle [65]. Einen
ähnlichen Eﬀekt bewirkt das Auftreten einer duktilen Phase zwischen den Rissﬂanken,
diesem Mechanismus kommt vor allem bei hohen Temperaturen besondere Bedeutung zu
(z. B. [71]). Auch der Einsatz von Whiskern oder Fasern kann die Rissöﬀnung erschwe-
ren. Dabei können faserverstärkte Keramiken mit Rissverlauf senkrecht zur Faserrichtung
ein extrem starkes Ansteigen der R-Kurve und deutlich höhere Risswiderstände als mo-
nolithische Keramiken aufweisen [61]. Die rissverstärkend wirkenden Mechanismen sind
Entfestigung entlang der Faser/Matrix Grenze, Rissüberbrückung, Faserversagen und
Faserauszug [68]. Die Rolle von Whiskern hingegen ist noch nicht abschließend geklärt,
zwar konnten in bisherigen Studien verbesserte mechanische Eigenschaften beobachtet
werden, allerdings wurde noch kein zufriedenstellendes Model zur Erklärung entwickelt
[72].
Abbildung 29: Rissverstärkungsmechanismen im Rissﬂankenbereich [69].
2.3 Thermoschock
Bei Chargier- und Entleerungsvorgängen oder Eintauchen in Schmelzen sind Feuerfest-
werkstoﬀe hohen Temperaturwechselbelastungen ausgesetzt, die zu mechanischen Span-
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nungen und im ungünstigsten Fall zum Versagen des Materials führen. Die Beurteilung
der Thermoschockbeständigkeit ist komplex und wird in der Praxis durch verschiedene
methodische Vorgehensweisen durchgeführt. Zum einen werden phänomenologische Ver-
fahren angewendet, die den Vorteil haben, dass sie einfach durchzuführen und zum Teil
sehr praxisnah sind. Zum anderen werden analytische Methoden genutzt, die eine bessere
Interpretation der physikalischen Vorgänge zulassen [47].
Ein häuﬁg eingesetzter Test zur phänomenologischen Beurteilung des Thermoschock-
verhaltens ist z. B. der Wasserabschreckversuch [73]. Dabei werden Proben wie z. B.
Biegestäbe auf eine bestimmte Temperatur aufgeheizt und anschließend im Wasserbad
abgekühlt. Das Thermoschockverhalten wird dann über die Bestimmung der Festigkeits-
verluste nach verschiedenen Anzahlen von Thermoschocks und/oder verschiedenen Tem-
peraturdiﬀerenzen vorgenommen. Der zu erwartende Festigkeitsverlust durch Thermo-
schockbelastungen entsteht durch Verlängerung bereits vorhandener Risse bei Erreichen
einer kritischen Temperatur (∆TC). Hasselmann [12] hat gezeigt, dass die Rissverlänge-
rung von der Anfangsrisslänge abhängt (s. Abb. 30). Die Rissverlängerung bei gleicher
Temperaturdiﬀerenz kann somit abhängig von der Ausgangsrisslänge eine große oder ei-
ne kleine Änderung der Risslänge bewirken und damit einhergehend einen starken oder
geringen Abfall der Festigkeit verursachen (s. Abb. 31).
Abbildung 30: Abhängigkeit der kritischen thermischen Dehnung von der Rissverlängerung als Funk-
tion der Ausgangsrisslänge [12].
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Abbildung 31: Darstellung der a) Risslänge und b) Festigkeit als Funktion der kritischen Tempera-
turdiﬀerenz [12].
Ein weiteres Verfahren ist z. B. der Koltermanntest [74], dabei wird eine Probe in einem
1350 ◦C heißen Ofen so aufgehängt, dass sie einem Temperaturgradienten ausgesetzt ist,
nach Erreichen der Maximaltemperatur wird die Temperatur für weitere 10 Minuten ge-
halten und anschließend die Probe auf einer wassergekühlten Platte abgekühlt. Dieser
Vorgang wird bis zum Versagen des Materials wiederholt (maximal werden 20 Zyklen
durchgeführt), wobei die Anzahl der Zyklen sowie die beobachtete Schädigung als Maß
für die Temperaturwechselbeständigkeit interpretiert wird. Der Nachteil an diesen Me-
thoden ist, dass sie einen Abkühlthermoschock darstellen, was bedeutet, dass sich im
Vergleich zum Aufheizthermoschock eine gegensätzliche Verteilung von Druck- und Zug-
spannungen ausbildet, womit der Anwendungsfall nicht korrekt repräsentiert wird [47].
Andere Methoden simulieren den Anwendungsfall besser, beim Pouring-Test z. B. wird
Stahl durch ein vorgeheiztes Tauchrohr vergossen, eine Bewertung der Thermoschock-
beständigkeit erfolgt dann über das optische Schädigungsbild [75]. Sehr anwendungsnah
sind auch der Tiegel- oder Fingereintauchtest [76], dabei werden Feuerfestwerkstoﬀe in
Kontakt mit Stahlschmelze oder Schlacke gebracht und anschließend untersucht. Diese
Methoden dienen hauptsächlich zur Charakterisierung der korrosiven Schädigung, wobei
unter Umständen auch eine Thermoschockschädigung beobachtet werden kann [77].
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Abbildung 32: Feuerfestwerkstoﬀe nach Kontakt mit Stahlschmelze/Schlacke. a) Tiegeltest [78]. b)
Fingereintauchtest [79]. c) Fingereintauchtest (10 Zyklen) [77].
Erste Untersuchungen zur Erzeugung von Aufheizthermoschocks mittels Elektronenstrahl
wurden von Skiera et al. [80] und Skiera [35] durchgeführt. Mit dieser Methode können
kurze und gleichzeitig starke Thermoschocks an den Oberﬂächen elektrisch leitfähiger
Proben erzeugt werden. Ein Vorteil dieser Methode ist, dass dabei die thermomechanische
Beanspruchung isoliert von chemischen Wechselwirkungen zwischen Stahlschmelze und
Feuerfestmaterial betrachtet werden kann. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind
in Kapitel 2.1.2.2 zusammengefasst, weitere Ergebnisse aus dieser Arbeit ﬁnden sich in
Kapitel 5.4.
Eine Beurteilung der Thermoschockbeständigkeit aus bruchmechanischen Kenngrößen
kann auch über analytisch hergeleitete Beziehungen erfolgen. Kingery [81] deﬁnierte meh-
rere Thermoschockparameter (R, R′ und R′′) zur Beurteilung des Thermoschockverhal-
tens von Keramiken. Diese wurden allerdings auf den Grundlagen der LEBM abgeleitet
und haben sich für Feuerfestmaterialien nicht als praxisrelevant etabliert [47, 82]. Wei-
ter verbreitet sind dagegen die sogenannten Hasselman-Parameter R′′′′ und Rst, die auch
das nichtlineare Werkstoﬀverhalten mit einbeziehen [12]. Sie wurden theoretisch über das
Verhalten einer fest eingespannten Platte mit Mikrorissen bekannter Größe und Anzahl
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R′′′′ ist eine Maß des Widerstands gegen die kinetische Rissbildung, während Rst propor-
tional zu der für den Rissfortschritt kritischen Temperatur ist (mit dem linearen thermi-
schen Ausdehnungskoeﬃzienten α). Hasselman [12] zeigte auch, dass R′′′′ proportional




Für beide Parameter gilt, dass ein hoher Wert eine hohe Thermoschockbeständigkeit
widerspiegelt. Aus den beiden Gleichungen ist zu erkennen, dass eine hohe speziﬁsche
Bruchenergie sich günstig auf das Thermoschockverhalten auswirkt, ebenso wie eine ge-
ringe thermische Ausdehnung. Für den E-Modul ist die Abhängigkeit nicht direkt oﬀen-
sichtlich, weil er einmal im Zähler und einmal im Nenner vorkommt. Isoliert betrachtet
bewirkt also ein hoher E-Modul eine geringere Endrisslänge, wobei ein niedriger E-Modul
die kritische Temperaturdiﬀerenz erhöht [12]. Diese isolierte Betrachtung ist aber nur
für das theoretische Verständnis sinnvoll, in der Praxis beeinﬂussen sich die Parameter
- aufgrund ihrer Abhängigkeit von den grundlegenden Mikrostuktur- und Materialgege-
benheiten - auch untereinander. Grundsätzlich gilt, dass ein geringer E-Modul vorteilhaft
für eine gute Thermoschockbeständigkeit ist. Da das Absenken des E-Moduls meist auch
zu geringeren Festigkeiten führt, muss eine Balance zwischen den Parametern beachtet
werden [47].
Harmuth [47] fasste die Bedeutung der einzelnen bruchmechanischen Kenngrößen für
die Thermoschockbeständigkeit folgendermaßen zusammen: Positiv wirkt sich eine Ab-
senkung der Rissinitiierungsenergie aus, die durch eine Verringerung der Bindung oder
dem Erzielen von Mikrorissen zwischen Korn und Matrix erreicht werden kann. Auch
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ein elastischer Misﬁt, wobei der E-Modul des Korns größer ist als der der Matrix, kann
zur Absenkung der Rissinitiierungsenergie beitragen. Beachtet werden muss, dass durch
diese Maßnahmen eine ausreichende Materialfestigkeit erhalten bleibt. Eine Erhöhung
der Bruchenergie ist bei gleichzeitiger Senkung der Rissinitierungsenergie häuﬁg nicht
möglich, weshalb die Beibehaltung der Bruchenergie als Ziel gilt. Um dieses zu erreichen,
dient die Erhöhung des Anteils der nichtlinearen Eﬀekte (s. Kap. 2.2.3.1), die z. B. durch
eine geringere Versinterung oder durch Erhöhung des Grobkornanteils erreicht werden
können. Beides dient der Förderung der Rissumlenkung und Rissverzweigung.
Der E-Modul, dessen Einﬂuss wie beschrieben nicht eindeutig ist, kann durch Erhöhung
der Porosität, Einbringung von Mikrorissen und/oder Verminderung der Versinterung
erniedrigt werden bzw. durch Umkehrung der Maßnahmen erhöht werden. Der Einﬂuss
der Porosität auf den E-Modul wurde für Keramiken bereits in vielen Arbeiten untersucht
(z. B. [8385]). Ein verbreitetes Modell ist der von Phani und Niyogi [85] entwickelte
Zusammenhang von E-Modul und Porosität, der sowohl die Randbedingung E = 0 wenn
P = 1 erfüllt als auch die Porenstruktur einﬂießen lässt:






Dabei entsprechen E und E0 dem E-Modul des Werkstoﬀes mit einer Porosität von P
bzw. 0, PCrit der Porosität bei der der E-Modul 0 ist und n einem materialabhängigen
Faktor, der durch Porenform und -vernetzung beeinﬂusst wird.
2.4 Kompaktzugversuch
Der Kompaktzugversuch gehört zu den etablierten Testmethoden, um Risszähigkeiten
zu bestimmen. Ursprünglich wurde er hauptsächlich zur Charakterisierung metallischer
Werkstoﬀe eingesetzt [86], kann jedoch auch für Werkstoﬀe mit überwiegend sprödem
Bruchverhalten eingesetzt werden (z. B. [87, 88]). Die Kompaktzugprobe besteht aus ei-
nem quaderförmigen vorgekerbten Probenkörper, der mit zwei Bohrungen versehen wird.
Die Bohrungen dienen als Halterung für die Kraftübertragungsstifte, die die Probe un-
ter Zugbelastung setzen. Für Keramiken eignet es sich besser, wenn die Probe statt
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mit Bohrungen mit einer Aussparung versehen wird (s. Abb. 33 b), wie es von Skiera
et al. [36] durchgeführt wurde. Die Belastung wird dann über zwei Kraftübertragungs-
stäbe aufgebracht. Die Kerbaufweitung kann an der Probenoberseite über ein Exten-
someter gemessen werden. Nachteilig im Vergleich zum Keilspalttest ist die etwas auf-
wendigere Probenpräparation, sowie die größere erforderliche Mindestgröße der Proben.
Vor allem aber ergeben sich aus dem Versuchsaufbau höhere Beträge für die gespeicher-
te elastische Energie im Zuggestänge, was sich negativ auf die Rissstabilität auswirkt
[36]. Der große Vorteil des Kompaktzugversuchs ist die reibungsfreie Messung der Last-
Verschiebungskurven, deshalb wurde er in dieser Arbeit vor allem zur Kalibrierung des
Keilspalttests eingesetzt.
Abbildung 33: Schematische Darstellung unterschiedlicher Kompaktzugproben a) mit Bohrungen
für Lastübertragungstifte b) mit Aussparung für Lastübertragungsstäbe c) wie b) mit Abmessungen
der in der vorliegenden Arbeit verwendeten Proben.
2.5 Keilspalttest
Ein besonders für heterogene Werkstoﬀe - wie Feuerfestmaterialien oder Betone - bewähr-
tes Verfahren zur Bestimmung von Last-Verschiebungskurven ist der Keilspalttest (z. B.
[59, 8992]). Das Prinzip dieses Tests besteht darin, an vorgekerbten Proben unter Keil-
belastung eine Rissöﬀnung zu erzeugen. Erste Versuche wurden von Hoagland et al. [93]
durchgeführt. Sie bestimmten Risswiderstandskurven von Kalk- und Sandsteinen und
verwendeten DCB-Probengeometrien, wobei sie einen Keil zwischen den Lastübertra-
gungsstäben setzten (s. Abb. 34a). Tschegg [94] entwickelte später den Keilspalttest, der
vor allem bei Keramiken mit heterogener Mikrostruktur Anwendung ﬁndet. Im Vergleich
mit dem Experiment von Hoagland et al. [93] unterscheidet sich Tscheggs [94] Experi-
ment sowohl in der verwendeten Probengeometrie als auch in der Art und Weise der
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Abbildung 34: Entwicklung des Keilspaltests [93, 94]. a) DCB-Probe mit Bohrung und Kraftüber-
tragung über Laststifte. b) Keilspaltprobe mit Gleitstücken zur Kraftübertragung. c) Keilspaltprobe
mit Kugellager zur Kraftübertragung. d) Keilspaltprobe mit beweglichen Rollen zur Kraftübertra-
gung.
Lasteinleitung. Grundsätzlich können würfel-, quader- oder zylinderförmige vorgekerbte
Proben (s. Abb.35) verwendet werden.
Tschegg schlägt eine Probengeometrie von 10 × 10 × 7,5 cm3 vor, um der für die he-
terogene Mikrostruktur und hohe Maximalkorngröße benötigten repräsentativen Liga-
mentﬂäche gerecht zu werden. Zusätzlich soll bei dieser Prüfmethode eine rechteckige
Aussparung (ähnlich wie beim Kompaktzugversuch) eingebracht werden, die von einer
mittels Säge oder Schalblech eingebrachten Starterkerbe gefolgt wird. Die Aussparung
dient zum Anbringen einer Lasteinleitungsvorrichtung, die von Tschegg [13, 94, 95] entwi-
ckelt und weiter optimiert wurde (s. Abb. 34b-d). Dabei entspricht die in Abbildung 34d
dargestellte Lasteinleitungsvorrichtung nach heutigem Stand der bevorzugten Methode,
da sie auch bei erhöhten Temperaturen eingesetzt werden kann. Der Keil wird dabei über
zwei Rollen geführt, die entlang von zwei in der Kerbe angebrachten Kraftübertragungs-
stücken laufen. Außerdem soll das Einbringen von seitlichen Führungskerben, wie sie in
Abbildung 36 dargestellt sind, die stabile Rissausbreitung gewährleisten.
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Abbildung 35: Mögliche Probengeometrien für die Anwendung des Keilspaltverfahrens [96].
Abbildung 36: Vorgeschlagene Probenabmessungen für den Keilspaltversuch [91].
Die Bruchenergie, die zur Berechnung von Brucharbeit und R-Kurven benötigt wird
(vgl. Kap. 2.2.2 und 2.6), wird aus Last-Verschiebungskurven bestimmt, bei denen die
Horizontalkraft und die Horizontalverschiebung auf Kraftangriﬀshöhe (Kerbaufweitung
oder -öﬀnung) aufgetragen sind. Die Horizontalkraft (FH) kann dabei aus der vertikal
ausgeübten Maschinenkraft (FM ) berechnet werden:
FH = f · FM
2 · tan(β/2) (29)
mit dem Reibungseinﬂussfaktor f :
f =
1− µ · tan(β/2)
1 + µ/tan(β/2)
(30)
β entspricht dabei dem Keilwinkel (s. dazu auch Abb. 37) und µ dem Reibungskoeﬃzi-
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enten. Unter Verwendung der in Abbildung 34d dargestellten Lasteinleitungsvorrichtung
kann die Reibung bei Raumtemperaturtests bei Benutzung optimaler Materialien (Rollen
und Keil aus gehärtetem, poliertem Stahl) soweit reduziert werden, dass sie vernachläs-
sigbar ist [97]. Gleichung 29 reduziert sich dann zu:
FH =
FM
2 · tan(β/2) (31)
Abbildung 37: Schematische Darstellung der Kraftverhältnisse am Keil [89].
Aus der maximalen Horizontalkraft (F (Max)) kann nach Rieder et al. [58] eine Kerbzug-










Dabei entsprechen B undW der Ligamentbreite bzw. -höhe, γ bezeichnet den vertikalen
Abstand des Schwerpunktes der Ligamentﬂäche zur Kraftangriﬀsebene ( (W−a)2 +a).
Die Kerbaufweitung kann bei RT je nach Lasteinleitungsvorrichtung über einen Deh-
nungsaufnehmer an der Probenoberseite oder über zwei Wegaufnehmer, links und rechts
von der Probe, gemessen werden. Im Gegensatz zum Verhältnis von Vertikal- zu Hori-
zontalkraft ist das Verhältnis von Vertikal- zu Horizontalverschiebung nicht durch einen
konstanten - vom Keilwinkel abhängigen - Faktor verknüpft. Während die Vertikalver-
schiebung über den gesamten Versuch einen zeitlich konstanten Verlauf nimmt wird bei
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der Horizontalverschiebung bis zur Rissinitiierung eine sehr geringe Kerbaufweitung ge-
messen, die nach der Rissöﬀnung überproportional ansteigt [89].
Eine Herausforderung ist die Durchführung des Keilspalttests bei erhöhten Temperatu-
ren. Mehrere Arbeiten haben sich bereits mit der Umsetzung beschäftigt [59, 68, 98, 99].
Die Schwierigkeit besteht dabei sowohl in der Messung der Horizontalverschiebung als
auch in der Kraftübertragung. Die Kraftübertragung erfolgte in den hier zitierten Ar-
beiten über mit der in Abbildung 34d dargestellten Lasteinleitungsvorrichtung mit dem
Unterschied, dass die Rollen, Kraftübertragungsstücke und der Keil aus Korund gefer-
tigt waren. Die Reibung wird auch hier von den Autoren als vernachlässigbar eingestuft.
Auf die Bestimmung des Horizontalweges wurde entweder komplett verzichtet [58, 59],
was eine Berechnung von R-Kurven ausschließt oder sie wurde über ein empirisches Ver-
fahren aus der Vertikalverschiebung berechnet [98]. Brochen et al. [99] entwickelten eine
Messapparatur, bei der die Horizontalverschiebung mittels eines optischen Dilatometers
gemessen werden kann.
2.6 Berechnung der R-Kurven
Wie bereits in Kapitel 2.2.3 erwähnt, gibt es unterschiedliche Ansätze zur Bestimmung
von R oder KR. In der vorliegenden Arbeit wurde das Energie-Konzept gewählt, um den
Risswiderstand zu ermitteln. Der Vorteil von Bruchenergie-Konzepten zur Bestimmung
von R liegt darin, dass sie nicht nur das Spannungsfeld vor der Rissspitze betrachten,
sondern auch den Bereich der Rissﬂanken mit einschließt [62]. Da Skiera [35] in seiner
Arbeit gezeigt hat, dass die Rissausbreitung für die hier getesteten Al2O3 und AZT
Materialien sich sehr gut mit einem linear-elastischen Konzept [100] (vgl. Kap. 2.6.1)
beschreiben lässt, wurde das Energie-Konzept nach Gleichung 24 ohne weitere Korrek-
turen angewendet. Die Bestimmung des Risswiderstands erfolgte direkt aus den Last-
Verschiebungskurven, die einzelnen Schritte sind im Folgenden erläutert.
In Kapitel 2.2.2 wurde dargestellt, dass die Fläche unterhalb der Kurve im Last-Verschie-
bungsdiagramm mit stabiler Rissausbreitung der Gesamtenergie, die zur Trennung der
Probenhälften notwendig ist, widerspiegelt. An einem beliebigen Punkt (z. B. a1 in Abb.
38a) im Last-Verschiebungsdiagrammm setzt sich die Gesamtenergie (UG) aus der zum
Rissfortschritt benötigten Energie (U ir) und der in der Probe gespeicherten elastischen
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Energie (U el) zusammen:
UG(a1) = Uir(a1) + Uel(a1) (33)
Die beiden Energien grenzen sich voneinander durch die Compliance-Linie (vom Punkt
a1 zum Ursprung des Last-Verschiebungsdiagramms) ab. Breitet sich ein Riss zwischen
zwei Punkten (z. B. a1 und a2 in Abb. 38b) stabil aus, entspricht die Energie, die für den
Rissfortschritt verbraucht wird:






Uir(a2−a1) = Uir(a2) − Uir(a1) (35)






dA = da ∗B (37)




Abbildung 38: Berechnung der R-Kurven nach dem Energie-Konzept. a) Energieanteile bei Riss-
fortschritt a1. b) Energieanteile bei Rissfortschritt zwischen a1 und a2.
2.6.1 Bestimmung der Risslänge
Neben dem Risswiderstand ist auch die möglichst genaue Bestimmung der Risslänge es-
sentiell für die Berechnung einer R-Kurve, da sie sowohl auf den Risswiderstands bezogen
wird als auch für die Berechnung von diesem berücksichtigt werden muss. Außerdem ist
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auch die Visualisierung der Risslänge von großem Interesse, da durch diese zum einen
Rückschlüsse auf Rissausbreitungsmechanismen gezogen werden können und zum ande-
ren auch der korrekte Ablauf des Experiments überprüft werden kann und somit ggf.
Fehler im Verlauf des Experimentes (z. B. Riss startet nicht im Kerbgrund) erkannt und
in die Dateninterpretation mit einbezogen werden können.
2.6.1.1 Berechnung der Risslänge
Die Berechnung der Risslänge erfolgt in dieser Arbeit mittels der von Saxena und Hudak






setzt sich aus der Ligamentbreite B, dem E-Modul E, der gemessenen Verschiebung Vx
an der Position x und der gemessenen Kraft P zusammen.
Saxena und Hudak [100] verglichen an zwei unterschiedlichen Probengeometrien jeweils
die normierte Compliance an 4 verschiedenen Positionen der Probe mit der Risslänge.
Diese wurde dabei mit einem Schlittenmikroskop mit 20facher Vergrößerung gemessen.
Es wurde gezeigt, dass die Abhängigkeit zwischen normierter Compliance und relativer
Risslänge sich innerhalb des Bereiches 0,2 ≤ a/W ≤ 0,975 am besten mit einem Polynom
5ten Grades beschreiben lässt:
a/W = C0 + C1 (Ux) + C2 (Ux)
2 + C3 (Ux)
3 + C4 (Ux)
4 + C5 (Ux)
5 (39)










Die Bestimmung der relativen Risslänge erfolgte in der vorliegenden Arbeit immer über
die Compliance auf Höhe der Lastlinie (die Regressionskoeﬃenzienten sind in Tab. 2
dargestellt). Die durch Messung ermittelte horizontale Verschiebung stimmt in keinem
der verschiedenen Versuchsaufbauten (vgl. Kap. 4.7) genau mit der Lastlinie überein, die
horizontal Verschiebung auf Höhe der Lastlinie (δLL) wurde deshalb aus der Beziehung
δLL = δgem · WLL
Wgem
(41)
berechnet. Dabei entspricht δgem der gemessenen Horizontalverschiebung,WLL dem Ab-
stand zwischen Probenende und Lasteinleitungslinie und Wgem dem Abstand zwischen
Probenende und Wegaufnehmer. Die beiden von Saxena und Hudak [100] untersuchten
Probengeometrien unterschieden sich in ihrem Länge (von der Lastlinie bis zur Proben-
unterseite) zu Breite-Verhältnis (W /B). Bei der Work of Load (WOL) Probe entspricht
die Breite 0,972 W und 1,2 W bei der Compact Tension (CT) Probe.
Tabelle 2: Regressionskoeﬃzen zur Bestimmung der relativen Risslänge nach Gleichung 39 [100].
Probentyp C0 C1 C2 C3 C4 C5
WOL 1,0004 -4,1200 15,202 -228,94 1253,2 -2118,8
CT 1,0002 -4,0632 11,242 -106,04 646,33 -650,68
2.6.1.2 Optische Bestimmung der Risslänge
Eine zweite Möglichkeit ist die optische Bestimmung der Risslängen. Hierzu wurde in
Unterstützung der Arbeit von Skiera [35] ein Programm entwickelt, dass den direkten
Vergleich zweier Bilder ermöglicht. Aus der Subtraktion der Grauwerte der einzelnen
Pixel kann so ein Diﬀerenzbild erstellt werden, mit dem der Rissverlauf nachvollzogen
werden kann. Die Risslänge kann dann nachgezeichnet und bestimmt werden. Untersu-
chungen von Skiera zeigten, dass die optische Ermittlung der Risslänge sehr gut mit den
nach Saxena und Hudak [100] bestimmten Risslängen korreliert (s. Abb. 39). Allerdings
galt dies nur für die Länge des Hauptrisses, trat Rissverzweigung auf, wurden die Neben-
äste nicht berücksichtigt. Diese Ergebnisse zeigten, dass eine Bestimmung der Risslänge
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nach der von Saxena und Hudak bestimmten Regression für Al2O3 und AZT Werkstoﬀe
zulässig ist.
Abbildung 39: Vergleich der zwischen den Compliancelinien berechneten Risslängen und den ge-




Im Rahmen des SPP 1418: FIRE wurden aus verschiedenen Teilprojekten neu entwickel-
te Feuerfestwerkstoﬀe für die Untersuchungen zur Verfügung gestellt. Alle im folgenden
aufgeführten Werkstoﬀe wurden an der TU Bergakademie Freiberg hergestellt.
3.1 Al2O3 und AZT Werkstoﬀe
Bereits in der ersten Projektphase wurden Al2O3 und AZT Werkstoﬀe untersucht [35].
Es handelt sich dabei sich zum einen um einen fast reinen Al2O3 (≥ 99Gew%) Werkstoﬀ
(als Vergleichsmaterial für AZT) und zum anderen um einen Werkstoﬀ bestehend aus
95Gew% Al2O3, sowie jeweils 2,5Gew% ZrO2 bzw. TiO2. Des Weiteren standen einige
Proben zur Verfügung, die nur aus Al2O3 und 2,5Gew% ZrO2 bzw. TiO2 bestehen, zur
Verfügung (AZ bzw. AT)
Die Zusammensetzung der untersuchten Al2O3 und AZT Werkstoﬀe ist in Tabelle 3 auf-
geführt. Die Gehalte der einzelnen Kornfraktionen waren dem Model von Andreasen [101]
mit einem Verteilungsmodul von n = 0,25 angenähert. In einem Zwangsmischer wurden
alle Komponenten unter stetiger Zugabe von deionisiertem Wasser und den darin gelös-
ten organischen Additiven 20 min gemischt. Die entstandenen Gießmassen wurden zur
Formgebung in Gipsformen (150 × 150 × 25mm3 oder 25 × 25 × 150mm3) eingegossen.
Nach 12 h wurden sie aus den Formen gelöst und zunächst für weitere 6 h bei RT und
nachfolgend für 6 h bei 120 ◦C getrocknet. Im letzten Schritt wurden die Proben bei 1500,
1600 oder 1650 ◦C für jeweils 2h gesintert, die Aufheizrate betrug dabei 2K/min [36].
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Tabelle 3: Zusammensetzung der untersuchten Al2O3, AZT, AZ und AT Werkstoﬀe [35, 102].
Rohstoﬀe Hersteller Korngröße Zusammensetzung
mm Gew%
A1 A1AZT A200 A200AZT A200AZ A200AT
Alumina, Almatis 1,0 - 0.5 13 12,35
T60-64 0,6 - 0.2 10 9,5
0,5 - 0 10 9,5
0,2 - 0 25 23,75 10 10 10 10
0,045 - 0 12 11,4 10 10 10 10
0,020 - 0 10 9,5 10 10 10 10
Alumina,
CT9FG
Almatis 0,007 - 0,002 20 20 20 20
Alumina,
Martoxid
Martinswerk 0,0008 20 19 50 45 47,5 47,5
3,5Gew%
Mg-PSZ
Saint Gobain d50 = 1,1 µm 2,5 2,5 2,5
Titania,
Tronox T-R
Crenox d50 = 1,0 µm 2,5 2,5 2,5
Summe 100 100 100 100 100 100
deionisiertes
Wasser
7,5 7,5 15 15 15 15





0,2 0,2 0,2 0,2 0,2 0,2
Für die A1 und A1AZTWerkstoﬀe wurden Daten für oﬀene Porosität (OP, gemessen mit-
tels Quecksilberporosimetrie), E-Modul (gemessen über Ultraschalllaufzeit (ULZ)) und
mittlere Biegefestigkeit (gemessen in 3 Punkt-Biegeversuchen (3PKB)) vom Projektpart-
ner bereitgestellt.
Tabelle 4: Werkstoﬀdaten A1 und A1AZT [35].
Probe Sintertemp. OP E-Modul (ULZ) σ (3PKB)
◦C % GPa MPa
A1 1500 12,7 ± 0,2 169 ± 2 81 ± 1
A1 1600 12,7 ± 0,2 166 ± 2 88 ± 8
A1 1650 12,7 ± 0,2 189 ± 7 61 ± 13
A1AZT 1500 14,4 ± 0,3 84 ± 3 21 ± 1
A1AZT 1600 13,9 ± 0,3 68 ± 11 14,9 ± 0,4
A1AZT 1650 13,2 ± 0,3 77 ± 4 14 ± 1
Für die unterschiedlichen Versuche war eine Weiterbearbeitung der Probenkörper für ei-
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ne Reihe verschiedener Probengeometrien notwendig (s. Abb. 40). Die Säge- und Schlei-
farbeiten für die Probengeometrien für den Keilspalttest, den Kompaktzugversuch, das
Impulsanregungsverfahren, den 4 Punkt-Biegeversuch und die Dilatometrie wurden am
ZEA-1 durchgeführt. Für die Hochtemperatur-Keilspalttests wurden die Proben zusätz-
lich an der zu beobachtenden Fläche per Hand poliert. Die Endpolitur erfolgte mit Dia-
mantsuspension mit Maximalkörnung von 1µm. Die AZT Proben wurden für den Polier-
vorgang in Epoxidharz eingebettet, da sich aufgrund der unterschiedlichen Eigenschaften
der verschiedenen Komponenten ein starkes Relief beim Polieren ohne Einbettmittel aus-
bildete. Anschließend wurde das Epoxidharz im Acetonbad wieder entfernt. Am IEK-1
wurde die Proben für die Röntgendiﬀraktometrie in einem Kugelmörser aufgemahlen.
Die nachfolgend in der Arbeit verwendete Probenbezeichnung ergibt sich aus folgendem
Schema: Maximalkorngröße der Al2O3 Fraktion (A1 = 1mm, A200 = 200µm), AZT
(Bestandteile der Matrix AZT, AZ, AT; bei reinem Al2O3 wurde das Feld ausgelassen),
Sintertemperatur (◦C), Probencharge (römische Zahl), Probennummer (arabische Zahl)
−→ z. B. A1AZT-1650-I-02.
Abbildung 40: Übersicht verschiedener Probengeometrien für die Untersuchungen von Al2O3 und
AZT Werkstoﬀen. 1 = Impulsanregungsverfahren, 2 = Röntgendiﬀraktometrie, 3 = Keilspalttest
(Groß), 4 = Keilspalttest (Standard), 5 = Dilatometrie.
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Die in Tabelle 5 aufgeführte Zusammensetzung wurde nach einem modiﬁzierten Andrea-
senmodell [101] ermittelt. Dabei wurde der Verteilungsmodul n durch eine lineare Funkti-
on ersetzt, wodurch für den Feinkornbereich ein nmin = 0,4 nahezu unabhängig vom nmax
= 0,5 im Grobkornbereich deﬁniert werden konnte. Die Rohstoﬀe wurden zunächst 1 min
in einem Zwangsmischer trockengemischt, danach wurden der Binder Optapix PS17, das
Press- und Gleitmittel Zusoplast WE53 sowie eine Lösung bestehend aus deionisiertem
Wasser und 1,25% des Cellulosederivats Zusoplast C28 hinzugegeben und für weitere
5 min gemischt. Die Pressmassen wurden zu Normalsteinen mit einer Geometrie von
250 × 125 × 55mm3 bei 80MPa isostatisch verpresst, wobei sowohl bei 26 als auch bei
54 MPa entlüftet wurde. Anschließend wurden die Normalsteine bei 1650 ◦C gesintert.
Um den Dampfdruck des CO2 Gases, das beim Ausberennen der organischen Additive
entsteht, möglichst gering zu halten, wurde bis 800 ◦C eine Aufheizrate von 1 K/min
eingestellt, anschließend wurde die Aufheizrate auf 2 K/min erhöht. Nach Erreichen von
1650 ◦C wurde die Temperatur für 4 h gehalten, woraufhin die Ofentemperatur über freie
Abkühlung auf Raumtemperatur gesenkt wurde. Aus den Normalsteinen wurden Stäbe
mit einer Geometrie von 150 × 25 × 25mm3, sowie Quader mit einer Geometrie von 40
× 40 × 20mm3 gesägt [103]. Ein weiterer Normalstein wurde im ZEA-1 bearbeitet, es
wurden Quader mit einer Geometrie von 40 × 40 × 20mm3 mit und ohne Aussparung
hergestellt. Die untersuchten Proben wurden mit dem Kürzel A versehen. Zusätzlich
wurde die Information über den ausgeführten Versuch (CT, L0, L1 oder L2; s. dazu Kap.
4.6 und 4.7) und die Probennummer angehängt.
Tabelle 5: Zusammensetzung der untersuchten Al2O3 Werkstoﬀe [103].
Rohstoﬀe Hersteller Korngröße Zusammensetzung
mm Gew%
Alumina, T60/64 Almatis 0,5 - 1 25
0 - 0,5 25
0 - 0,2 40
0 - 0,02 10
Summe 100
1,25%ige Zusoplast
C28 Lösung Zschimmer & Schwarz 0,5
Optapix PS17 -- 3,0




Bei den MgO-C Materialien handelt es sich um die bereits von Skiera [35] untersuchten
Werkstoﬀe. In der vorliegenden Arbeit waren die Untersuchungen auf die Standardzu-
sammensetzung mit 10% C beschränkt (s. Tab. 6). Die Herstellung der Proben erfolgte
nach industrieller Standardvorgehensweise. Zunächst wurden die Rohstoﬀe im Zwangs-
mischer für 1 Minute trockengemischt, für die Kohlenstoﬀbindung wurden ein Novolac
Phenolharz und Hexamethylentetramin als Härter zugegeben. Es wurden zylinderförmige
Proben mit einem Durchmesser von 5 cm und einer Höhe von 2 cm hergestellt. Der Press-
druck betrug 100MPa (uniaxial). Proben wurden bei 180 ◦C gehärtet und anschließend
verkokt (im Koksbett bei 1000 ◦C für 5 h).
Tabelle 6: Zusammensetzung der Untersuchten MgO-C Werkstoﬀe [23].
Rohstoﬀe Hersteller Korngröße Zusammensetzung
mm Gew%
Schmelzmagnesia Refratechnik 2 - 4 20,7
1 - 2 33,3
0 - 1 22,5
Sintermagnesia Refratechnik ≤ 0,071 13,5
Graphit Graphit Kropfmühl ≥ 0,045 10
Summe 100
Novolac ﬂüssig Momentive Specialty Company 2,2
Novolac Pulver 1,0
Härter 0,32
Al Grieß Hoesch Granueles 3,0
Für die Präparation der Querschliﬀe für die REM Untersuchungen wurden die Proben vor
dem Sägen in Epoxidharz eingebettet, um eine weitere Schädigung möglichst zu vermei-
den. Die Oberﬂäche des zu untersuchenden Querschliﬀs wurde vor der Weiterbearbeitung
erneut in Epoxidharz eingebettet, da sich beim Schleifen von kohlenstoﬀhaltigen Werk-
stoﬀen aufgrund der unterschiedlichen Härten ein starkes Relief bildet, welches wiederum
zu Ausbrüchen und Zerkratzen der Oberﬂäche führt. Beim Schleifen der Probe musste
genau darauf geachtet werden den Materialabtrag möglichst gering zu halten, so dass die




Die Al2O3-C Werkstoﬀe wurden in der zweiten Projektphase entwickelt. Die Herstellung
der Versätze erfolgte im ersten Schritt, wie für die MgO-C Versätze, nach industrieller
Standardvorgehensweise, wobei die Zugabe von phosphordotiertem Silizium zwecks ho-
mogener Verteilung erst nach der Zugabe des Harzes erfolgte. Nach dem Mischprozess
wurden Proben zu Normalsteinen mit einer Geometrie von 25 × 12 × 5,5 cm3 verpresst.
Der Pressdruck betrug 80MPa (uniaxial). Anschließend wurden die Proben gehärtet und
schrittweise auf 180 ◦C aufgeheizt (20min−→ 85 ◦C, Haltezeit = 90min 30min−→ 120 ◦C, Halte-
zeit = 120min
150min−→ 180 ◦C, Haltezeit = 90min) und zuletzt verkokt (im Koksbett bei
1000 ◦C für 5 h mit einer Aufheizrate von 3K/min).
Tabelle 7: Zusammensetzung der Untersuchten Al2O3-C Werkstoﬀe [45].
Rohstoﬀe Hersteller Korngröße Zusammensetzung
mm Gew% Gew%
A-C A-Si-C
Schmelzkorund Treibacher Industrie 0 - 0,2 29,1 29,1
Tabulartonerde Almatis GmbH 0 - 0,6 38,9 38,9
Graphit (fein) Graphit Kropfmühl ≤ 0,040 10 10
Graphit (grob) ≥ 0,071 10 10
metallisches Silizium Elkem ≤ 0,150 6 5,5
phosphordotiertes Silizium Silchem ≤ 0,064 0,5
Novolac ﬂüssig Mometive Specialty Company 2 2
Novolac Pulver 4 4
Summe 100 100
Härter 0,6 0,6
Für die Keilspalttests wurden Normalsteine in Quader mit Abmessungen von 40 × 40
× 20mm3 (mit Aussparung) oder 37,5 × 40 × 20mm3 (ohne Aussparung) am ZEA-1
gesägt und mit einer Kerbe versehen. Der Bezeichnung der Probenserie wurde (A-C oder
A-Si-C) nach Untersuchung das Kürzel für das Experiment (CT, L0, L1 oder L2; s. dazu
Kap. 4.6 und 4.7) und eine Probennummer angehängt.
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In der vorliegenden Arbeit lag der Fokus neben der Bestimmung temperaturabhän-
giger Eigenschaften mehrerer neu entwickelter Feuerfestwerkstoﬀe auch auf der Wei-
terentwicklung experimenteller Methoden. Hochtemperatur- (HT) Experimente wurden
bis zu 1000 ◦C durchgeführt. Es wurde das Impulsanregungsverfahren (IET), 4-Punkt-
Biegeversuche (4PKB) sowie Dilatometrie zur Bestimmung temperaturabhängiger phy-
sikalischer Eigenschaften eingesetzt. Phasenanalysen wurden mittels Röntgenbeugung-
analysen (XRD) durchgeführt. Ein weiterer wichtiger Punkt waren die Keilspalttests
(KST) bei RT und auch bei erhöhten Temperaturen und die Erprobung verschiedener
Lasteinleitungsvorrichtungen und damit auch die Veriﬁkation anhand von Kompaktzug-
versuchen (CT). Aufheizthermoschocks wurden an der Elektronenstrahlanlage JUDITH 1
durchgeführt. Unterstützende Untersuchungen zur Beschreibung der Mikrostruktur und
Thermoschockschädigung wurden am Rasterelektronenmikroskop (REM) durchgeführt.
In den folgenden Abschnitten wird ein Überblick über die eingesetzten experimentellen
Methoden gegeben.
Ein Überblick über alle durchgeführten Experimente der bereits von Skiera [35] un-
tersuchten Al2O3 und AZT Werkstoﬀe ﬁndet sich in Tabelle 8. Es wurden eine Reihe
von Einzelmessungen durchgeführt, um den vorhandenen Datensatz zu vervollständi-
gen und temperaturabhängige Eﬀekte zu untersuchen. Des Weiteren wurden die Alu-
mina und Al2O3-C Werkstoﬀe zur Bestimmung der Bruchenergien mit verschiedenen
Lasteinleitungsvorrichtungen eingesetzt (s. Tab. 10). Die Aufheizthermoschocktests an
der JUDITH 1, die an den ebenso bereits von Skiera untersuchten MgO-C Werkstoﬀen
durchgeführt wurden, sind in Tabelle 11 aufgelistet.
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Tabelle 8: Übersicht der durchgeführten Untersuchungen von Al2O3 und AZT Werkstoﬀen.
Versuch REM XRD Dilatometrie IET
Temperatur RT RT HT HT RT RT HT
Probengeometrie in mm3 Kompakt Pulver 25×6×5 45×14×6 45×6×5 45×14×6
A1-1500-I - - - 1 - - -
A1-1600-III - - - 1 - - -
A1-1650-I - - - - - - 1
A200-1500-I - 1 - - 2 - 1
A200-1600-I - 1 - - 2 - 1
A200-1650-I - 1 1 - 2 - 1
A1AZT-1500-I - - - 1 - 3 -
A1AZT-1600-III - - - 1 - 3 -
A1AZT-1650-I - - - - - - 1
A200AZT-1500-I 1 - - 1 2 - 1
A200AZT-1600-I 1 - - 1 2 - 1
A200AZT-1650-I - - - - 2 - 1
A200AZ-1650-I - 1 1 - 4 - 1
A200AT-1650-I - - - - 4 - 1
Tabelle 9: Übersicht der durchgeführten Untersuchungen von Al2O3 und AZT Werkstoﬀen (Fort-
setzung Tab. 8).
Versuch 4 PKB KST CT
Temperatur RT HT RT RT HT RT
Probengeometrie in mm3 45×6×5 45×6×5 20×20×20 40×40×20* 20×20×20 40×40×20**
A1-1500-I - - 3 - 1 1
A1-1600-III - - 2 1 1 1
A1-1650-I - - 3 - - -
A200-1500-I - - - - - -
A200-1600-I - 1 - - - -
A200-1650-I - - - - - -
A1AZT-1500-I 3 1 - - - -
A1AZT-1600-III 3 - - - - -
A1AZT-1650-I - - - - - -
A200AZT-1500-I - - 2 1 - -
A200AZT-1600-I - - 3 1 - -
A200AZT-1650-I - - - - - -
A200AZ-1650-I - - - - - -
A200AT-1650-I - - - - - -
RT = Raumtemperatur, HT = Hochtemperatur (bis 1000 ◦C)
Große KST Proben (40×40×20mm3) waren mit der in Kapitel 4.6 beschriebenen Aussparung versehen. [*]
Lasteinleitung bei 35mm. [**] Lasteinleitung bei 37,5mm.
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Tabelle 10: Übersicht der durchgeführten Untersuchungen von Alumina und Al2O3-C Werkstoﬀen.
L0 = ohne Lasteinleitung, L1 = Lasteinleitungsvorrichtung 1, L2 = Lasteinleitungsvorrichtung 2
(Details in Kap. 4.6 und 4.7)
Versuch KST CT
Lasteinleitung L0 L1 L2
Probengeometrie in mm3 37,5×40×20* 40×40×20** 40×40×20*** 40×40×20****
A 4 3 7 3
A-C-1 3 - 3 -
A-C-2 5 - 5 2
A-Si-C-1 5 - - -
A-Si-C-2 1 - - -
KST Proben CT, L1 und L2 waren mit der in Kapitel 4.6 beschriebenen Aussparung ver-
sehen. [*] Bei der Probenserie A 40×40×20mm3. [**] Lasteinleitung bei 38,25mm. [***]
Lasteinleitung bei 37mm. [****] Lasteinleitung bei 37,5mm.
Tabelle 11: Übersicht der durchgeführten Thermoschocktests an MgO-C Werkstoﬀen.
Leistungsdichte Belastungsdauer Probenanzahl im REM untersucht
mW/m2 ms
42 25 2 1
42 50 2 1
42 100 2 -
21 100 2 1
Es wurden zylinderförmige Proben mit einem Durchmesser von 5 cm und
einer Höhe von 2 cm für die Tests verwendet.
4.1 Rasterelektronenmikroskopie
Untersuchungen am Rasterelektromikroskop (REM) wurden zur Bildgebung und zur qua-
litativen (und quantitativen) Analyse der Elementzusammensetzung eingesetzt (vgl. Tab.
8 und 11). DurchWechselwirkungen der Elektronen mit einer Oberﬂäche (s. Abb. 41) kön-
nen zahlreiche Informationen über das Probenmaterial gewonnen werden. Die wichtigsten
Informationsquellen sind Sekundär- und Rückstreuelektronenkontrast (Topographie und




Abbildung 41: Wechselwirkungen Elektronenstrahl - Materie. a) Entstehung verschiedener Signal-
typen. b) Anregungsvolumen des Elektronenstrahls (Anregungsbirne)[104].
Die Untersuchungen in der vorliegenden Arbeit wurden am Gerät Leo 440 (Leo, Zeiss)
durchgeführt. Für die AZT Proben wurden bereits getestete Keilspaltproben verwendet
(s. Tab. 8). Die Untersuchungen der MgO-C Proben wurden an polierten Querschnitten
der thermogeschockten Proben durchgeführt (s. Tab. 11).
4.2 Röntgendiﬀraktometrie
Röntgendiﬀraktometrie wurde in der vorliegenden Arbeit zur Untersuchung der Phasen-
zusammensetzung der AZT und AZ Proben bei RT sowie temperaturabhängig bis zu
1000 ◦C durchgeführt. Treﬀen Röntgenstrahlen auf einen Festkörper (es können Pulver-
sowie Kompaktproben gemessen werden), wird ein Teil der Strahlung an der Netzebene
gebeugt, während ein anderer Teil in die nächste Ebene durchdringt (s. Abb.42) .
Wenn der Weglängenunterschied (Gangunterschied), der an den verschiedenen Netzebe-
nen gebeugten Röntgenstrahlen ein ganzzahliges Vielfaches der Wellenlänge beträgt, tritt
ein Interferenzmaximum auf. Dieser Fall wird mathematisch durch das Braggsche Gesetz
[105] beschrieben:
nλ = 2d · sin(Θ) (42)




Abbildung 42: Schematische Darstellung zur Röntgenbeugung. z = Gangunterschied
Die Messungen für diese Arbeit wurden an den Geräten D4 ENDEAVOR, D8 ADVANCE
(beide Bruker AXS GmbH, Deutschland) oder dem D5000 (Siemens AG, Deutschland)
mit Hochtemperaturkammer durchgeführt.
Bei Raumtemperatur wurden die Untersuchungen an Kompaktproben durchgeführt wie
sie auch für die Messungen am GrindoSonic Gerät verwendet wurden. Für temperatur-
abhängige Analysen wurden Pulverproben eingesetzt, da an dem genutzten Gerät keine
Kompaktproben gemessen werden können (s. Tab. 8). Die Heizrate für den Hochtempera-
turversuch betrug 360K/h, bei den gewünschten Temperaturen wurde vor der Messung
eine Haltezeit von 10min abgewartet.
4.3 Dilatometrie
Die Ermittlung der thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten wurde mittels eines Dilato-
meters am IEK-1 durchgeführt. Dazu wurde ein Schubstangendilatometer DIL402 C
(Netzsch Gruppe, Deutschland) zur Messung der temperaturabhängigen Längenände-
rung (s. Abb. 43) verwendet. Messung und Auswertung erfolgte nach DIN 51045 [106].
Aus der temperaturabhängigen Längenänderung eines Materials kann der thermische
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L ist die Ausgangslänge der Probe und dL/dT ist die Änderung der Länge mit der
Änderung der Temperatur.
Abbildung 43: Schematische Darstellung der temperaturabhängigen Längenänderung einer Probe
der Länge L. T 2 -T 1 = dT
Alle Experimente wurden mit Proben der Geometrie 25 × 5 × 6mm3 durchgeführt (s.
Tab. 8). Die Messungen wurden in einem Temperaturbereich von 20 - 1000 ◦C durch-
geführt, beim Abkühlen wurden die Experimente bei Erreichen von 50 ◦C beendet. Die
Aufheiz- und Abkühlrate betrug 180 K/h, mit einer Haltezeit von 120 min bei 1000 ◦C.
4.4 Impulsanregungsverfahren
Zur Bestimmung des Elastizitätsmoduls, des Schubmoduls und der Poissonzahl wur-
de das Impulsanregungsverfahren angewendet. Dieses Verfahren ist standardisiert nach
ASTM E 1876-01 [107]. Das Impulsanregungsverfahren ist eine zerstörungsfreie Metho-
de, bei der eine Probe durch einen mechanischen Impuls in Schwingung versetzt wird.
Die Schwingungsantwort der Probe wird über ein Mikrophon aufgezeichnet und in ein
elektrisches Signal umgewandelt. Abbildung 44 zeigt einen schematischen Versuchsauf-
bau einer Testvorrichtung. Das Signal einer einzelnen Schwingungsmode stellt sich als
gedämpfte Sinusschwingung dar (s. Abb. 45).
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Abbildung 44: Schematische Darstellung der
Testvorrichtung [108].
Abbildung 45: Gedämpfte Sinusschwingung.
Zur Bestimmung von E-Modul und Schubmodul müssen die Resonanzfrequenzen (1.Ord-
nung) der Biege- bzw. Torsionsschwingung bekannt sein. Diese wurden zunächst nach den
in Abbildung 46 und 47 dargestellten Versuchsanordnungen für rechtwinkelige Proben
bestimmt. Die Berechnung des E-Moduls erfolgte dann nach Gleichung:




















m steht für die Masse der Probe, fr und ft sind die Resonanzfrequenzen der Biege- bzw.
der Torsionsschwingung. L, b und t beschreiben die Probengeometrie (Länge, Breite,
Höhe) und T1 ist die Geometriekorrekturfunktion (abhängig von t/L und der Poisson-
zahl ν) für die Bestimmung des E-Moduls. AG und BG sind Geometriekorrekturfaktoren
(abhängig von b/t) für die Berechnung des Schubmoduls.








Abbildung 46: Empfohlene Lagerung einer
rechteckigen Probe zur Bestimmung der Biege-
schwingungsfrequenz.
Abbildung 47: Empfohlene Lagerung einer
rechteckigen Probe zur Bestimmung der Tor-
sionsschwingungsfrequenz.
In der Praxis werden durch die stoßartige Beanspruchung einer Probe meistens mehre-
re Schwingungsmoden angeregt. Um die mittels Impulsanregungsverfahren gewonnenen
Messdaten optimal nutzen zu können wurde die Auswertungsmethode erweitert. Dazu
wurde ein LabVIEW-Programm entwickelt, das die komplette Abklingkurve (Zeitfenster
ist variierbar) aufzeichnet und abspeichert. Somit kann jeder Datenpunkt auch nach der
Messung noch einmal überprüft werden. Aus den gemessenen Abklingkurven kann über
ein Analyseprogramm (hier wurde Origin (OriginLab, Northampton, MA) verwendet)
mit einer Fast Fourier Transformation (FFT) das Frequenzspektrum berechnet werden.
Um die verschiedenen Frequenzen aus dem Frequenzspektrum den Schwingungsmoden
zuzuordnen, wurden bei RT einige Versuche mit einer starr (auf Stahlrollen) gelagerten
Probe durchgeführt, um die unterschiedlichen Schwingungen möglichst zu isolieren.
In Abbildung 48 sind die Frequenzspektren einer reinen Al2O3 Probe dargestellt, wie sie
aus unterschiedlicher Probenlagerung und Anregungspunkten resultieren. Die Auswer-
tung der Abklingkurven zeigt, dass durch die unterschiedliche Lagerung die verschiedenen
Resonanzfrequenzen angeregt werden können. Damit kann zum einen der E-Modul zuver-
lässig auch nach der Messung veriﬁziert bzw. korrigiert werden und zum anderen können
auch Schubmodul und Poissonzahl bestimmt werden. E-Modul und Poissonzahl wurden
mittels Gleichung 44 und 46 berechnet. Da sie jeweils voneinander abhängen, wurden sie
endgültig durch einen iterativen Prozess numerisch ermittelt. Zunächst wurden E-Modul
und Schubmodul nach Gleichungen 44 und 45 berechnet, wobei die Poissonzahl festgelegt
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wurde (0,2 - 0,3). Danach wurde die Poissonzahl nach Gleichung 46 berechnet und mit
der berechneten Poissonzahl wiederum der E-Modul. Dieser Vorgang wurde beendet, so-
bald die Abweichung zwischen der Poissonzahl zweier aufeinander folgenden Iterationen
≤ 0,001 war (meist nach 3 Iterationszyklen).
Um die Biege- und Torsionsschwingungsfrequenz mit einer Messung zu bestimmen, eignet
sich eine weiche Lagerung (Aluminiumsilikatwolle) der Probe mit Impuls und Signalauf-
nahme an der Probenecke, womit die Schwingungsbäuche für beide Schwingungsmoden
getroﬀen werden (vgl. Abb. 46 und 47). Die Schwingungsantwort zeigt dann eine größere
Anzahl von Resonanzfrequenzen (vgl. Abb. 49) verglichen mit den Experimenten, bei de-
nen die Probe auf Stahlrollen gelagert wurden. Die richtige Zuordnung der Schwingungs-
moden zu den gesuchten Frequenzen kann, wenn die Materialeigenschaften abgeschätzt
werden können, über das Ausschlussprinzip erfolgen. Für die in dieser Arbeit verwen-
deten Probengeometrien war zu beobachten, dass die Biegeschwingung fast immer die
größte Amplitude aufwies (was der Probengeometrie geschuldet ist, nach ASTM Norm
E 1876-01 [107] soll bei der Ermittlung der Biegeschwingung das Länge/Höhe-Verhältnis
≥ 5 sein).
Bei Messungen bei erhöhten Temperaturen kann die Probe aufgrund der Versuchsvor-
richtung nicht beliebig gelagert werden. Außerdem sind Impulsgeber und Mikrophon
vertikal zueinander positioniert, welches die Versuchsanordnung beschränkt. Wenn bei
den temperaturabhängigen Untersuchungen auch der Schubmodul und die Poissonzahl
gemessen werden sollte, wurde die Probenecke oberhalb des Impulsgebers bzw. unter-
halb des Mikrophons platziert. Ein Problem bei der Durchführung mit den in dieser
Arbeit verwendeten Probengeometrien war, dass die Probe aufgrund des geringen Ei-
gengewichts durch den Impuls manchmal leicht verrutschte, was dazu führte, dass die
Probe driftete. Verschob sich der Anregungspunkt dadurch über den Randbereich der
Probe hinaus, wurde diese nicht mehr angeregt und das Experiment musste abgebrochen
werden. Wanderte der Anregungspunkt zu sehr in die Probenmitte, wurde die Intensität
der Torsionsschwingung immer weiter abgeschwächt bzw. nicht mehr angeregt. Das führ-
te dazu, dass die Messungen dann unvollständig waren und wiederholt werden mussten.
Deshalb wurde bei den Experimenten, bei denen auch Schubmodul und Poissonzahl be-
stimmt werden sollte, die Anzahl der Einzelmessungen verringert. Die Aufzeichnung der
Datenpunkte wurde von 5K Schritten auf 20K Schritte erhöht.
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Abbildung 48: Frequenzspektren aus Fourier transformierten Abklingkurven von A1-1600. Die Pro-
ben wurden dabei auf Stahlrollen gelagert. a) Biegeschwingung in X-Richtung. b) Biegeschwingung
in Y-Richtung. c) Torsionsschwingung in X-Richtung. Das gelb markierte Feld in den Abklingkurven
zeigt den Bereich, aus dem das Frequenzspektrum berechnet wurde.
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In Abbildung 49 sind zwei Frequenzspektren bei 1000 ◦C von jeweils einer A1-1650 und
A1AZT-1650 dargestellt. Die Ausprägungen der Torsionsschwingungsfrequenzen sind da-
bei deutlich unterschiedlich, dies ist aber nicht als materialabhängiges Verhalten zu in-
terpretieren, sondern resultiert aus den nicht-konstanten Anregungspunkten, weshalb die
Intensität der Biege- und Torsionsschwingungsfrequenz über den Temperaturzyklus stark
variiert.
Abbildung 49: Frequenzspektren aus Fourier transformierten Abklingkurven bei 1000 ◦C. a) A1-
1650. b) A1AZT-1650. Das gelb markierte Feld in den Abklingkurven zeigt den Bereich, aus dem
das Frequenzspektrum berechnet wurde.
Für die Versuche in der vorliegenden Arbeit wurden das GrindoSonic Gerät (J.W. Lem-
mens N.V., Belgien) mit integriertem Widerstandsofen verwendet. Untersuchungen wur-
den in einem Temperaturbereich von RT bis zu 1000 ◦C durchgeführt. Die Aufheizrate
betrug 300 K/h. Für die Bestimmung der dynamischen elastischen Eigenschaften wurden
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quaderförmige Proben mit den Abmessungen 45 × 14 × 6mm3 verwendet (s. Tab. 8).
Datenpunkte wurden in einem Intervall zwischen 5 und 20K aufgezeichnet.
4.5 4-Punkt-Biegeversuch
Eine weitere Methode zur Bestimmung der E-Moduln ist der 4-Punkt-Biegeversuch. Im
Gegensatz zum Impulsanregungsverfahren wird das elastische Verhalten hier unter sta-
tischer Last ermittelt. Der Versuchsaufbau ist schematisch in Abbildung 50 dargestellt.
Die Belastung der Probe wird in der Regel kraftgeregelt ausgeführt, die Steigung ∆F/∆d
des linearen Bereichs der Last-Verschiebungskurve (s. Abb. 51) ist proportional zum E-
Modul. Bei dem in dieser Arbeit verwendeten Versuchsaufbau wurde die Vertikalverschie-
bung auf der Seite der Stützrollen in der Probenmitte gemessen, damit ergibt sich der







Dabei entspricht LS dem Abstand zwischen den Stützrollen und b sowie h den Probenab-
messungen (Breite bzw. Höhe).
Abbildung 50: Schematische Darstellung eines
4-Punkt-Biegeversuchs.
Abbildung 51: Beispiel einer Last-
Durchbiegungskurve aus einem 4-Punkt-
Biegeversuch von A1-1500.
Die Untersuchungen wurden in einer elektromechanischen Universalprüfmaschine Typ
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Instron 1362 mit digitaler Fast Track 8800 - Regelung durchgeführt. Die Wegmessung
erfolgte über einen analogen Messtaster (Solartron Metrology, Messbereich ±1000 µ,
Messprinzip Linear Variabler Diﬀerential Transformator). Für die Kraftmessung wurde
eine Kraftmessdose (Lebow, Messbereich ± 1000N, Genauigkeit 0,025%) verwendet. Die
Temperaturmessung wird mittels eines Thermoelements Typ B durchgeführt, zur Über-
wachung und Aufzeichnung der Temperatur in Probennähe wurde zusätzlich ein K-Typ
Thermoelement eingesetzt.
Für die Tests wurden Proben mit einer Geometrie von 45 × 6 × 5mm3 verwendet
(s. Tab.8). Die Belastung wurde kraftgeregelt aufgebracht mit einer Geschwindigkeit
von 100N/min. Bei temperaturabhängigen Untersuchungen wurde eine Aufheizrate von
480K/h gewählt. Bei Erreichen der gewünschten Temperatur wurde eine Haltezeit von
mindestens 30min abgewartet, um ein thermisches Gleichgewicht einzustellen. Zur Be-
stimmung des E-Moduls wurden jeweils 3 Last-Verschiebungskurven aufgezeichnet, der
E-Modul wurde dann nach Gleichung 47 aus der zweiten und dritten Kurve berechnet,
um den Einﬂuss von Setzeﬀekten möglichst gering zu halten.
4.6 Kompaktzugversuch
Der Versuchsaufbau des Kompaktzugversuchs, wie er in dieser Arbeit verwendet wur-
de ist in Abbildung 52 dargestellt. Er entspricht dem Versuchsaufbau von Skiera [35]
und Skiera et. al [36]. Die Probe wird zwischen den beiden Kraftübertragungsstäben
eingespannt (s. Abb. 53), dabei dient der untere Teil des Zuggestänges zur Fixierung,
die Belastung der Probe wird nur über das Verfahren des oberen Teils ausgeübt. Die
Versuche wurden an der Spindelprüfmaschine Instron 5567 (Digitale Regeltechnik DOLI
EDC 220) durchgeführt, die Kerbaufweitung wurde mittels eines dehnungsmessstreifen-
basierten Extensometers vom Typ INSTRON 2620-603 (Messbereich ± 1mm, Linearität
0,15%) gemessen. Mit einer Kamera Basler A 402k (mit Nikon Teleobjektiv, Brennweite
28 - 200mm) wurden zur Visualisierung des Rissfortschritts Bilder während des Versuchs
aufgenommen. Die anschließende Berechnung der Brucharbeit und Thermoschockpara-




Abbildung 52: Versuchsaufbau des Kompakt-
zugversuches mit Kamera und Beleuchtung.
Abbildung 53: Schematische Darstellung des
Kompaktzugversuches. FV = Vertikalkraft, δ =
Kerböﬀnung
Die Versuche wurden an Proben mit einer Geometrie von 40 × 40 × 20mm3, die mit
einer Aussparung von 10 × 5 × 20mm3 versehen waren, durchgeführt (s. Tab. 9). Links
und rechts neben der Aussparung wurden zwei 0,2mm tiefe Kerben eingebracht, die zur
Anbringung des Extensometers dienten.
4.7 Keilspalttest
Keilspalttests wurden in dieser Arbeit sowohl bei Raumtemperatur, als auch bei erhöhten
Temperaturen durchgeführt; dafür wurden unterschiedliche Versuchsstände verwendet.
Bei Raumtemperatur wurde der Versuchsaufbau von Skiera [35] übernommen und die
Möglichkeiten der Lasteinleitung variiert.
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4.7.1 Durchführung des Keilspalttests bei RT
In dieser Arbeit wurden mehrere neue Varianten zur Durchführung des Keilspalttests
bei RT untersucht mit dem Ziel, den Keilspalttest auch für deutlich kleinere Probengeo-
metrien (in der vorliegenden Arbeit wurden Proben mit Abmessungen von 20 × 20 ×
20mm3 bis zu 40 × 40 × 20mm3 getestet) anwendbar zu machen. Die Reduzierung der
Probengröße bringt einige Vorteile mit sich: Zum einen werden deutlich geringere Kräfte
für den Rissfortschritt benötigt, zum anderen sind die kleineren Proben leichter zu hand-
haben. Das Verfahren wird dadurch vereinfacht und der Zeitaufwand für die Testreihen
deutlich verringert. Des Weiteren kann durch die Verkleinerung der Proben Material ein-
gespart werden. Ein Nachteil kann u. U. die kleine Ligamentﬂäche sein, daher wurden in
dieser Arbeit nur Materialien mit einem Maximalkorn ≤ 1mm getestet. Die eingesetzten
Methoden sind in Abbildung 54 dargestellt und in den folgenden Abschnitten detailliert
beschrieben.
Abbildung 54: Schematische Darstellung der verschiedenen, in dieser Arbeit angewendeten Varian-
ten des Keilspalttests. a) ohne Lasteinleitungsvorrichtung nach Skiera [35] b) Lasteinleitung über
zwei eingelegte Winkel mit abgerundeter Kontaktﬂächen c) Lasteinleitung über 2 nicht bewegliche
Rollen.
Alle RT-Versuche wurden - wie der Kompaktzugtest - an der Spindelprüfmaschine Instron
5567 (Digitale Regeltechnik DOLI EDC 220) durchgeführt. Die Vertikalkraft wurde mit
einer 10 kN Kraftmessdose (Instron, Genauigkeit ± 0,5% bis 1/100 des Messbereichs)
gemessen. Die Messung der Kerbaufweitung erfolgte über 2 Digitaltaster des Typs DT2S
(Solartron, Messbereich ± 1mm, Auﬂösung 0,122µm, Genauigkeit 0,1% des Messwerts).
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Die Beobachtung des Rissfortschritts erfolgte ebenfalls mit der Kamera Basler A 402k
(mit Nikon Teleobjektiv, Brennweite 28 - 200mm). Die Berechnung der Brucharbeit,
R-Kurven und Thermoschockparameter aus den Last-Verschiebungskurven erfolgte nach
den in den Kapiteln 2.2.2, 2.2.3 und 2.3 beschriebenen Vorgehensweisen.
4.7.1.1 Keilspalttest ohne Lasteinleitungsvorrichtung
Skiera [35] entwickelte in seiner Arbeit eine Testvorrichtung für würfelförmige Proben
mit einer Geometrie von 20 × 20 × 20mm3 (s. Abb. 56) und verzichtete dabei kom-
plett auf eine Lasteinleitungsvorrichtung, um die Ligamentﬂäche nicht noch weiter zu
verkleinern. Die sehr geringe Probengeometrie wurde gewählt, um Tests mit einer in-situ
Rissbeobachtung im REM zu ermöglichen, was die Probengröße aber erheblich limitierte.
Zusätzlich wurde auf das Einbringen von seitlichen Führungskerben verzichtet, um die
Rissbeobachtung an der Probenoberﬂäche zu erlauben.
Abbildung 55: Versuchsaufbau des Kompakt-
zugversuches mit Kamera und Beleuchtung.
Abbildung 56: Schematische Darstellung des
Keilspaltests nach Skiera [35].
Ein Vorteil dieser Geometrie ist auch der geringe Präparationsaufwand, da die Würfel nur
noch mit der Starterkerbe versehen werden müssen. Das Fehlen der Lasteinleitungsvor-
richtung führt aber auch zu einem nicht vernachlässigbaren Einﬂuss der Reibung zwischen
Probe und Keil, die durch diese eigentlich minimiert werden sollte, deshalb mussten alle
Kraftwerte reibungskorrigiert werden. Ein Reibungseinﬂuss wurde in der Dissertation von
Skiera [35] bestimmt, dazu wurden die Last-Verschiebungskurven eines Keilspalttests mit
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der eines Kompaktzugtests verglichen (s. Abb. 57). Mit dem von Skiera [35] bestimmten
Reibungseinﬂussfaktor f (vgl. Gl. 30) ergibt sich die reibungskorrigierte Horizontalkraft
für Al2O3 und AZT Werkstoﬀe:
FH = 0, 24 · FM
2 · tan(β/2) (48)
Abbildung 57: Reibungskorrektur der Last-Verschiebungskurven nach Skiera [35].
Im weiteren Verlauf der Arbeit stellte sich heraus, dass die von Skiera eingeführte Me-
thode für Materialien mit z. B. schlechten Kornbindungseigenschaften nicht erfolgreich
angewendet werden kann (vgl. Kap. 5.2.2.1). Deshalb wurden zwei einfache Lasteinlei-
tungsvorrichtungen eingesetzt, um den direkten Kontakt zwischen Probe und Keil zu
vermeiden.
Für die Al2O3 und AZT Werkstoﬀe wurden hauptsächlich Proben mit Abmessungen von
20 × 20 × 20mm3 untersucht. Einzelne Messungen wurde an großen Proben mit Abmes-
sungen von 40 × 40 × 20mm3 (s. Tab. 9). Die Al2O3 Proben wurden mit einer relativen
Kerbtiefe von a/W = 0,7 getestet, da bei geringeren Kerbtiefen das Risswachstum nicht
mehr stabil verläuft. Die Variation der Bruchﬂäche erfolgte deshalb über die Proben-
größe. Bei den A1AZT-Werkstoﬀen wurde stabiles Risswachstum auch bei geringeren
Kerbtiefen erreicht, weshalb die Kerbtiefe variiert (a/W = 0,4 - 0,7) wurde.
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Die Alumina Werkstoﬀe wurden mit einer Probengeometrie von 40 × 40 × 20mm3 mit
relativer Anfangsrisslänge von 0,7 getestet (s. Tab. 10).
Für die Al2O3-C Werkstoﬀe wurden Proben mit einer Geometrie von 37,5 × 40 × 20mm3
hergestellt, damit stimmte die Position der Lasteinleitung bei den Versuchen ohne Last-
einleitungsvorrichtung mit der der Kompaktzugversuche überein, was für die Kalibrierung
bezüglich des Reibungseinﬂusses von Vorteil war (s. Tab. 10).
4.7.1.2 Lasteinleitungsvorrichtung 1
Die erste Variante der Lasteinleitungsvorrichtung besteht aus zwei einlegbaren Winkeln
mit abgerundeter Oberﬂäche (s. Abb. 58). Für diese Methode wurde auf die Proben-
geometrie, die auch für die Kompaktzugtests eingesetzt wurde, zurückgegriﬀen (40 × 40
× 20mm3), da eine Aussparung notwendig ist und die Ligamentﬂäche nicht noch wei-
ter verkleinert werden sollte. Um eine optimale Auﬂage zu gewähren und Verkantungen
zu vermeiden, wurden die beiden Winkel mit einer runden Aussparung versehen, sowie
die Enden des Auﬂagenbereiches gefast (s. Abb. 59). Die abgerundete Oberﬂäche wurde




Abbildung 58: Versuchsaufbau des Keilspalt-
tests mit Lasteinleitung 1.
Abbildung 59: Zubehör für die Lasteinleitung 1
mit Geometrien.
Die Idee dieser Vorrichtung basiert auf dem ersten Lasteinleitungskonzept von Tschegg
(vgl. Abb 34b). Der Unterschied ist zum einen die abgerundete Oberﬂäche, womit die
Kontaktﬂäche zwischen Keil und Winkel auch während der Kerbaufweitung konstant
bleibt. Zum anderen wurde die Auﬂageﬂäche der Winkel mit einer runden Aussparung
versehen und an den Enden gefast, um eine möglichst gute Auﬂage zu erreichen. Der
Vorteil liegt nicht nur in der Verringerung der Reibung, sondern auch darin, dass die
Kraft hier über eine größere Fläche übertragen wird, womit auch eventuelle Einﬂüsse
durch Deformation vermieden werden können.
4.7.1.3 Lasteinleitungsvorrichtung 2
Als zweite Methode wurde eine von der Umsetzung her sehr einfache Methode gewählt.
Es wurde wie bei der Lasteinleitungsvorrichtung 1 die Probengeometrie der Kompakt-
zugproben verwendet. Es wurden zwei Stahlrollen mit einem Durchmesser von 4mm in
die Aussparung eingelegt, zwischen denen der Keil geführt wird (s. Abb. 60). Im Ge-
gensatz zu der üblich verwendeten Methode sind die beiden Stahlrollen hier ﬁxiert, was
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dazu führt, dass die Reibung nicht von vornherein vernachlässigt werden kann (vgl. Kap.
2.5). Das Einsetzen von beweglichen Rollen war aufgrund der geringen Probenabmessung
nicht möglich.
Abbildung 60: Versuchsaufbau des Keilspalt-
tests mit Lasteinleitung 2.
Abbildung 61: Zubehör für die Lasteinleitung 2
mit Geometrien.
4.7.2 Durchführung des Keilspalttests bei erhöhten Temperaturen
Für die Durchführung des Keilspalttests bei erhöhten Temperaturen wurde eine Belas-
tungsvorrichtung in der auch für die 4-Punkt-Biegeversuche verwendeten elektromechani-
schen Universalprüfmaschine Typ Instron 1362 mit digitaler Fast Track 8800 - Regelung
eingebaut (s. Abb. 62). Kraft-, Weg- und Temperaturregelung erfolgten wie in Kap. 4.5
beschrieben. Die Ofenvorrichtung war mit einem Fenster ausgestattet, so dass mit einem
Fernbereichsmikroskop während des Versuchs Bilder der Probe aufgenommen werden
konnten. Es konnten maximal 30 Bilder/Minute aufgenommen werden, die Bildnummern
wurden mit Hilfe einer LabVIEW-Anwendung mit den Vertikalkraftdaten synchronisiert.
Die Kerbaufweitung wurde nachträglich mit einem Bildbearbeitungsprogramm bestimmt,
wobei die Auﬂösung 1,68µm/Pixel betrug. Es wurde ein Keramikkeil mit einem Winkel
von 20◦ verwendet.
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Abbildung 62: Versuchsaufbau für den Keilspalttest bei erhöhten Temperaturen mit Detailansicht.
4.8 Aufheizthermoschock mittels Elektronenstrahl
Untersuchungen der Schädigung durch einen Aufheizthermoschock wurden an den Elek-
tronenstrahlanlagen JUDITH 1 & 2 (Juelich Divertor T est Facilities in the Hot Cells)
durchgeführt. Diese Anlagen werden u. a. zur Untersuchung des Thermoschockverhaltens
von Werkstoﬀen für den Einsatz in Fusionskraftwerken eingesetzt [110113]. Die Anwen-
dung im Bereich der Feuerfestmaterialien erfolgte bereits erstmals im Rahmen der 1.
Projektphase des SPP 1418: FIRE [80, 114].
Abbildung 63: Schematische Darstellung der
Elektronenstrahlanlage JUDITH 1 [115].
Abbildung 64: Schematische Darstellung der
Elektronenstrahlanlage JUDITH 2 [116].
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Der Aufbau der beiden Elektronenstrahlanlagen ist schematisch in den Abbildungen 63
und 64 dargestellt. Die Anlagen bestehen aus einer Elektronenkanone, einer Vakuum-
kammer und verschiedenen Geräten zur Datenaufzeichnung (Thermokamera, Pyrometer,
optische Kamera). Die Proben beﬁnden sich in der Vakuumkammer. Dort wird ein Va-
kuum von 10-4mbar erreicht. Um den Thermoschock aufzubringen, werden die Proben
mit einem Elektronenstrahl abgerastert. Die Parameter Beschleunigungsspannung und
Strahlstrom können dabei variiert werden, unterliegen aber in beiden Anlagen gewissen
Grenzbereichen (s. auch Tab.12).
Tabelle 12: Geräteparameter der Elektronenstrahlanlagen JUDITH 1 & 2 [115, 116].
JUDITH 1 JUDITH 2
Beschleunigungsspannung [kV] ≤150 40 - 60
Strahlstrom [mA] ≤400 ≤3300
Strahldurchmesser [mm] 1 3
Pulsdauer (ohne Rampe) [ms] 1 - 100 0,005 - ∞
Pulsdauer (mit Rampe) [ms] 100 - ∞
Max. belastbare Fläche [cm2] 10 × 10 40 × 40
Scanfrequenz [kHz] 0 - 100 -
Ein weiterer Unterschied der beiden Geräte liegt in der Strahlführung. Im Fall der JU-
DITH 1 ist der Weg des Elektronenstrahls innerhalb einer deﬁnierbaren quadratischen
Flächen vorgegeben. Abhängig von der Belastungszeit ergibt sich dann das in Abbil-
dung 65a dargestellte Belastungsmuster. Bei der Anlage JUDITH 2 ist die Strahlführung
deutlich ﬂexibler, hier kann innerhalb der maximal belastbaren Fläche jeder Punkt mit
zugehöriger Belastungsdauer einzeln deﬁniert werden. Für die Versuche in der vorliegen-
den Arbeit wurde das in Abbildung 65b dargestellte Belastungsmuster genutzt, um bei
einem Strahldurchmesser von ∼ 3mm eine möglichst homogene Temperaturverteilung zu
erreichen.
78
4.8 Aufheizthermoschock mittels Elektronenstrahl
Abbildung 65: Belastungsmuster der Elektronenstrahlanlagen a) JUDITH 1 für verschiedene Belas-
tungsdauern b) JUDITH 2 (die Belastungsdauer pro Punkt beträgt hier 5µs).
Die Ergebnisse an der JUDITH 2 oﬀenbarten einige Probleme hinsichtlich der kontrol-
lierten Aufbringung der Thermoschockbelastung. Da in der vorliegenden Arbeit keine
komplexen Belastungsmuster nötig waren, war die Anwendung der JUDITH 1 eine viel-
versprechende Alternative zur Erprobung von Aufheizthermoschocks an Feuerfestmate-
rialien.
4.8.1 Optimierung der Temperaturbestimmung
Die Temperaturbestimmung erfolgte zum einen durch eine direkte Messung mittels Ein-
farbenpyrometer und zum anderen über eine Simulation. Der Emissionsgrad von MgO-C
wurde von Skiera [35] über Kalibration mit einem Thermoelement auf  = 0,8 festge-
legt.
Bei einem Einfarbenpyrometer wird die Strahlungsintensität bei einer deﬁnierten Wel-
lenlänge gemessen, diese kann dann bei bekanntem Emissionsgrad der Temperatur zuge-
ordnet werden. Der Zusammenhang zwischen Temperatur und Emissionsgrad kann aus
dem Stefan-Boltzmann-Gesetz [117] abgeleitet werden:
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T 4BB · 1 = T 4Probe · Probe (49)
Dabei entspricht TBB der Temperatur bei einem Emissionsgrad von 1 (solche Körper wer-
den auch Black Bodies genannt). Aufgrund der gegebenen Abhängigkeit von Temperatur
und Emissivität wirkt sich ein Fehler bei der Bestimmung der Emissivitäten nur gering-
fügig auf die Temperaturberechnung aus. Im vorliegenden Fall würde eine Abweichung
von 0,8 ± 0,1 zu einem Fehler der Temperatur von ≤ 4% führen.
Die Simulation wurde mit demselben Model und Eingangsdaten wie in der Arbeit von
Skiera [35] durchgeführt. Es wurde das Finite-Elemente-Methode (FEM) Programm AN-
SYS (ANSYS R© WorkbenchTM 2.0 Framework, Version 14.0.0) verwendet. Zur Berech-
nung des Temperaturfeldes wurde eine thermische transiente Analyse durchgeführt. Dafür
wurden die Materialparameter Dichte, thermische Leitfähigkeit, speziﬁsche Wärme sowie
der Emissionsgrad benötigt (von Skiera [35] übernommen).
Bei Leistungsdichten von 42MW/m2 tritt eine deutliche Diskrepanz zwischen gemesse-
ner und simulierter Temperatur auf, die mit zunehmender Belastungsdauer größer wird,
wohingegen bei verringerter Leistungsdichte die Resultate beider Methoden übereinstim-
mende Werte liefern (s. Abb. 66). Durch eine genaue Betrachtung der zeitlichen Ent-
wicklung des Probenstroms konnten diese unterschiedlichen Ergebnisse erklärt werden.
So zeigte sich, dass der Probenstrom bei hoher Leistungsdichte nicht über den gesamten
Belastungszeitraum konstant war, sondern nur Anfangs ein kurzes Plateau aufweist wor-
aufhin ein langsames Absinken erfolgte (s. Abb. 67a). Bei verringerter Leistungsdichte
hingegen war der Verlauf des Probenstroms über die gesamte Belastungsdauer konstant
(s. Abb. 67b). Das nicht konstante Verhalten des Probenstroms führt zu einer Über-
schätzung der Leistungsdichte bei der Simulation, da die angegebenen 42MW/m2 im
Experiment nicht erreicht werden. Weil die Länge des Anfangsplateaus und auch der Ab-
falls des Probenstroms unabhängig von der Belastungsdauer sind, steigt die Abweichung
von theoretischer und realer Leistungsdichte mit steigender Belastungsdauer und damit
auch die Diskrepanz zwischen Messung und Simulation. Bei zeitlich konstantem Verlauf
des Probenstroms wurde eine gute Übereinstimmung von Messung und Simulation er-
reicht, weshalb die Pyrometermessung als verlässlich eingeschätzt werden kann und zur
Interpretation der Schädigung herangezogen wurde.
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Abbildung 66: Vergleich der Ergebnisse der Temperaturbestimmung mittels Pyrometermessung und
Simulation.
Abbildung 67: Zeitlicher Verlauf des Probenstroms bei einer Belastungsdauer von 100ms a) Leis-
tungsdichte 42MW/m2. b) Leistungsdichte 21MW/m2.
Als eine mögliche Ursache für den nicht konstanten Verlauf des Probenstroms kann an-
genommen werden, dass sich beim Elektronenbeschuss die Oberﬂäche der Probe elek-
trisch auﬂädt, was zur Reﬂektion weiterer eintreﬀender Elektronen führen könnte. Da
sich dieser Eﬀekt zeitlich verstärkt, steigt der Anteil der reﬂektierten Elektronen über




5 Ergebnisse und Diskussion
5.1 AZT Werkstoﬀe
Die AZT Werkstoﬀe wurden bereits in der ersten Projektphase hinsichtlich ausgesuchter
thermomechanischer Eigenschaften charakterisiert (vgl. Kap. 2.1.2.1). In der vorliegenden
Arbeit wurden diese Untersuchungen fortgeführt, hierbei wurde der Schwerpunkt auf die
Bestimmung der mechanischen Eigenschaften in Abhängigkeit der Temperatur gelegt.
Zum Vergleich wurden die meisten Untersuchungen auch für reines Al2O3 durchgeführt,
welches mit der gleichen Korngrößenverteilung und Prozessroute hergestellt wurde.
5.1.1 Mikrostruktur
Mikrostrukturuntersuchungen wurden an den A1 und A1AZT Serien bereits in der Arbeit
von Skiera [35] durchgeführt. Ergänzende Untersuchungen der Mikrostruktur wurden an
Proben der Serie A200AZT-1500 und A200AZT-1600 vorgenommen.
In Abbildung 68 sind die REM Aufnahmen der A200AZT-1500 und A200AZT-1600 Pro-
ben dargestellt. Wie bereits von Skiera bei den A1 und A1AZT Werkstoﬀen beobach-
tet, wächst die Größe der Al2O3 Körner mit steigender Sintertemperatur. Die unter-
suchten Proben zeigen ein poröses Gefüge. Anhand der unterschiedlichen Intensitäten
der Rückstreuelektronen (hell = hohe mittlere Ordnungszahl, dunkel = niedrige mitt-
lere Ordnungszahl) konnten drei Bereiche unterschieden werden: 1. ZrO2-reich (weiß
im Rückstreubild), 2. TiO2-reich (hellgrau im Rückstreubild) und 3. Al2O3 (grau im
Rückstreubild). Die ZrO2-reichen und TiO2-reichen Phasen liegen zwischen den Al2O3
Körnern entlang der Korngrenzen. Beim Sintern können sich in diesen Bereichen durch
die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten (vor allem bei der Bildung
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Abbildung 68: Mikrostrukturübersicht und Detailaufnahmen. a) A200AZT-1500. b) A200AZT-1600.
von Al2TiO5) Mikrorisse bilden, was in einer verbesserten Thermoschockbeständigkeit
resultiert [6].
Mittels einer EDX Analyse wurde die Zusammensetzung der drei verschiedenen Berei-
che bestimmt (s. Abb. 69). Im ZrO2-reichen Bereich konnte zusätzlich Ti nachgewiesen
werden, welches vermutlich durch den Sinterprozess im ZrO2 gelöst wurde. Der nomi-
nell TiO2-reiche Bereich weist einen großen Anteil an Al auf, ob es sich dabei jedoch
tatsächlich um eine Al2TiO5-reiche Phase handelt, ist äußerst ungewiss, da aufgrund
der sehr kleinen Strukturen der zu analysierende Bereich möglicherweise kleiner als der
Messbereich (Anregungsbirne) war, womit die umgebenden Al2O3 Körner die Messung




Abbildung 69: EDX Analysen der verschiedenen Zonen in einer A200AZT-1500 Probe.
5.1.2 Röntgendiﬀraktometrie
Eine Phasenanalyse des AZT Materials wurde zur Bestimmung des Phasenbestands bei
RT durchgeführt. Eine zusätzliche temperaturabhängige Analyse (RT - 1000 ◦C) soll-
te Aufschluss darüber geben, ob Phasenumwandlungen oder -neubildungen für die von
Skiera [35] beschriebene thermische Hysterese des E-Moduls verantwortlich sind.
Das Röntgenbeugungsmuster für eine A1AZT-1650 Probe ist in Abbildung 70 dargestellt.
Es konnten 4 verschiedene Phasen identiﬁziert werden. Als Hauptphasen dieser Probe
wurde Korund (Al2O3, rhomboedrisch) identiﬁziert. Als Nebenphasen traten Baddeleyite
(ZrO2, monoklin) und Anatas (TiO2, tetragonal) auf. Einige nicht zu einer dieser drei
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Phasen zugehörigen Peaks wurden einem nicht genau identiﬁzierbaren Hexaaluminat
zugeordnet. Mischphasen wie Al2TiO5 oder ZrTiO4 konnten nicht nachgewiesen werden.
Das gleiche Ergebnis ergab sich auch für die A1AZT-1500 und A1AZT-1600 Proben.
Abbildung 70: Röntgenbeugungsmuster von A1AZT-1650 bei RT.
Die temperaturabhängige Messung wurde an einer A1AZT-1650 Probe durchgeführt. Die
Phasenzusammensetzung wurde bei 700, 800, 900 und 1000 ◦C (beim Aufheizen) und bei
700, 600 und 500 ◦C (beim Abkühlen) analysiert. Aus den Röntgenpeaks ist ersichtlich,
dass bei höheren Temperaturen eine Phasenumwandlung von monoklinem ZrO2 zu te-
tragonalem ZrO2 stattﬁndet. Abbildung 71 zeigt die Entwicklung der Hauptpeaks von
ZrO2 während des Aufheizens und Abkühlens. Die Phasenumwandlung beginnt demnach
bereits bei Temperaturen ≤ 700 ◦C und ist zwischen 800 und 900 ◦C abgeschlossen. Beim
Abkühlen der Probe startet die Umwandlung von tetragonalem ZrO2 zu monoklinem
ZrO2 zwischen 700 und 600 ◦C und endet erst bei Temperaturen ≤ 500 ◦C. Auch bei
A1AZT-1500 und A1AZT-1600 konnte die Phasenumwandlung beobachtet werden.
In der Literatur wird die Phasenumwandlungstemperatur der monoklinen zur tetrago-
nalen Phase von reinem ZrO2 mit Temperaturen zwischen 1090 und 1170 ◦C angegeben,
sowie 925 - 830 ◦C bei der Umwandlung der tetragonalen zur monoklinen Phase (z. B.
[30, 31, 118]). Die Zugabe von MgO, wie sie in dem hier untersuchten AZT-Werkstoﬀen
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eingesetzt wurde, dient der (teilweisen) Stabilisation der kubischen Phase [1]. Pandol-
felli et. al [31] haben gezeigt, dass der Einbau von TiO2 die tetragonale Phase deutlich
stabilisieren kann. Bei einem Zr/Ti-Verhältnis von 78,5/21,5 wurde die Umwandlung-
stemperatur bis auf 454 - 600 ◦C (m → t) bzw. 326 - 220 ◦C (t → m) verringert. Bereits
aus den REM Untersuchungen ist zu erkennen, dass die ZrO2-reichen Bereiche in den
AZT Werkstoﬀen auch einen Anteil an TiO2 aufweisen, Mg konnte hingegen in diesen
Bereichen nicht nachgewiesen werden. Es ist davon auszugehen, dass sich durch die Sin-
terbedingungen eine Feststoösung von ZrO2 und TiO2 gebildet hat. Ein Vergleich der
Umwandlungstemperaturen mit den Daten von Pandolfelli et al. [31] lässt auf einen TiO2
Anteil von etwa 12 - 18mol% schließen.
Abbildung 71: Ausschnitt aus dem Röntgenbeugungsmuster von A1AZT-1650 bei verschiedenen
Temperaturen.
Zur Überprüfung, ob die Herabsetzung der Phaseunwandlungstemperaturen durch den
Einbau von TiO2 hervorgerufen werden, wurde eine HT Phasenanalyse an einer AZ200-
1650 Probe (TiO2-frei) durchgeführt. Die Ergebnisse dieser Analyse zeigen, dass der Pha-
senbestand von ZrO2 in Abhängigkeit der Temperatur (bis 1000 ◦C) konstant bleibt (s.
Abb. 72). Es dominiert deutlich die monokline Phase, wobei auch ein schwacher Peak bei
2Θ ≈ 30◦ auftritt, der der tetragonalen oder kubischen Modiﬁkation zugeordnet werden
könnte. Diese liegt aber in so geringen Konzentrationen vor, dass weitere Beugungsre-
ﬂexe nicht nachgewiesen werden können. Eine Unterscheidung zwischen tetragonal oder
kubisch ist deshalb nicht möglich, auch ist die Identiﬁzierung als ZrO2 aufgrund eines ein-
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zelnen Peaks nicht sicher. Da es sich hierbei aber um ein teilstabilisiertes ZrO2 handelt,
ist das Vorkommen von kubischen oder tetragonalen Anteilen zu erwarten. Schlussendlich
lässt sich zusammenfassen, dass bei Abwesenheit von TiO2 keine Phasenumwandlung bis
1000 ◦C stattﬁndet. Dieses Ergebnis unterstützt die Vermutung, dass die Erniedrigung
der Phasenumwandlungstemperatur von ZrO2 in den AZTWerkstoﬀen durch den Einbau
von TiO2 hervorgerufen wurde
Abbildung 72: Ausschnitt aus dem Röntgenbeugungsmuster von A200AZ-1650 bei RT und 1000 ◦C.
5.1.3 Dilatometrie
Mit der thermischen Ausdehnung wurde eine weitere temperaturabhängige Eigenschaft
untersucht. Sie spielt eine wichtige Rolle für das Thermoschockverhalten (vgl. Kap. 2.3).
In der vorliegenden Arbeit stellte sich außerdem die Frage, ob die beobachtete Phasenum-
wandlung von ZrO2 auch einen Einﬂuss auf die temperaturabhängige Längenänderung
hat.
Die Dilatometerkurven sind in Abbildung 73 dargestellt. Für die A1 Proben wurde jeweils




Abbildung 73: Dilatometerkurven verschiedener A1 und AZT Werkstoﬀe. a) A1-1500. b) A1-1600.
c) A1AZT-1500. d) A1AZT-1600. e) A200AZT-1500. f) A200AZT-1600.
Die linearen thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten wurden aus der Längenänderung der
Aufheizkurven für das Temperaturintervall von 20 - 1000 ◦C (αT(20-1000)) nach Einstellen
des Temperaturgleichgewichts berechnet (s. Tab. 13). Bereits aus den Dilatometerkurven
ist zu erkennen, dass eine thermische Hysterese in Bezug auf die Wärmeausdehnung bei
AZT-Werkstoﬀen auftritt. Zwischen 700 - 800 ◦C verlangsamt sich die Längenausdeh-
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nung der ansonsten fast linear verlaufenden Dilatometerkurven. Das führt dazu, dass die
thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten für AZT-Materialien etwas geringere Werte (7,69
- 8,03 · 10-6 K-1) aufweisen als die reinen Al2O3 Proben (8,28 - 8,33 · 10-6 K-1).









Aus den Dilatometerkurven wurden die technischen und die wissenschaftlichen thermi-
schen Ausdehnungskoeﬃzienten berechnet und als Funktion der Temperatur aufgetragen
(s. Abb. 74 und 75), wobei die technischen Ausdehnungskoeﬃzienten für die Aufheizkur-
ven bezogen auf 20 ◦C und für die Abkühlkurven bezogen auf 50 ◦C (Endtemperatur der
Versuche) berechnet wurden. Die wissenschaftlichen thermischen Ausdehnungskoeﬃzien-
ten stellen die relative Längenänderung für ein 10K Intervall dar.
Der Vergleich der technischen thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten von A1 und A1AZT
zeigt, dass diese bis etwa 700 ◦C eine ähnliche Entwicklung nehmen, woraufhin die AZT-
Kurve etwas nach unten abknickt. Die Abkühlkurve von A1AZT startet dann bei einem
niedrigeren Wert bei 1000 ◦C verglichen mit A1 und knickt bei etwa 600 ◦C leicht ab und
nähert sich der A1-Kurve an.
Noch deutlicher sichtbar kann dieser Eﬀekt gemacht werden, wenn man die wissenschaft-
lichen Ausdehnungskoeﬃzienten betrachtet. Sowohl in der Aufheizkurve als auch in der
Abkühlkurve weisen die AZT Werkstoﬀe im den entsprechenden Temperaturbereichen
einen deutlichen Peak auf.
Die beobachtete Phasenumwandlung von ZrO2 geht mit einer Volumenänderung von 3
- 5% [30] einher, wobei die Umwandlung monoklin → tetragonal (Aufheizen) eine Ver-
ringerung des Volumens zur Folge hat. Die Umwandlung tetragonal → monoklin (Ab-
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kühlen) führt wiederum zu einer Erhöhung des Volumens. Aufgrund des geringen Anteils
von ZrO2 (2,5Gew%) wirkt sich dieser Eﬀekt nur geringfügig auf den thermischen Aus-
dehnungskoeﬃzienten aus, dennoch weisen alle AZT Werkstoﬀe geringere Werte auf als
Al2O3.
Abbildung 74: Technische thermische Ausdehnungskoeﬃzienten als Funktion der Temperatur von
A1-1500 und A1AZT-1500. a) Aufheizzyklus. b) Abkühlzyklus.
Abbildung 75: Wissenschaftliche thermische Ausdehnungskoeﬃzienten als Funktion der Temperatur
von A1-1500 und A1AZT-1500. a) Aufheizzyklus. b) Abkühlzyklus.
5.1.4 Elastische Eigenschaften
Der E-Modul ist eine wichtige Einﬂussgröße für das Thermoschockverhalten von Feuer-
festwerkstoﬀen und wird deshalb in der Entwicklung aktiv beeinﬂusst (vgl. Kap. 2.3).
Erste Messungen des dynamischen E-Moduls mittels Impulsanregungsverfahren in der
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ersten Projektphase zeigten eine sehr stark ausgeprägte Hysterese bei erhöhten Tempe-
raturen (s. Kap. 2.1.2.1). Dieses Verhalten und weitere elastische Eigenschaften (Schub-
modul und Poissonzahl) wurden genauer untersucht wobei sowohl eine dynamische (Im-
pulsanregungsverfahren) als auch eine statische (4 Punkt-Biegung) Methode eingesetzt
wurden.
5.1.4.1 Impulsanregung
Die Frequenzen, die die Basis zur Bestimmung des dynamischen E-Moduls bilden, wur-
den entweder über die GrindoSonic Software ermittelt oder konnten manuell mittels eines
LabVIEW-Programms während und nach der Messung überprüft werden (vgl. Kap. 4.4).
Aufgrund des durch die vermutlich hohe Mikrorissdichte verursachten starken Dämp-
fungsverhaltens der AZT Proben versagte die Software aber häuﬁg, so dass es zu einer
sehr starken Streuung der Messwerte kam und nur mithilfe der manuellen Auswertung ei-
ne vollständige Messkurve bestimmt werden konnte (s. Abb. 76). Dabei ist auﬀällig, dass
bei den AZT Proben immer die gleichen Bereiche extreme Streuungen in den Messdaten
aufweisen. Dies ist zum einen die erste Hälfte der Aufheizkurve (besonders ausgeprägt
im ersten Aufheizzyklus), sowie der ansteigende und abfallende Bereich der Hysterese-
schleife.
Abbildung 76: Temperaturabhängiger E-Modul von A200AZT-1600. Die blauen Punkte zeigen die
unkorrigierten Datenpunkte der GrindoSonic Software. Die roten Punkte stellen die Resultate der
manuellen Auswertung der Abklingkurve während der Messung dar.
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In Abbildung 77 sind die E-Moduln als Funktion der Temperatur für die A200-Serien
dargestellt. Bei diesen Serien konnte ebenfalls das bereits von Skiera [35] beschriebene
temperaturabhängige Verhalten beobachtet werden.
Die reinen Al2O3 Proben weisen einen für Keramiken typischen linearen Temperaturabfall
von etwa 11-12%/1000 ◦C auf [37] und erreichen nach dem Abkühlen wieder den Aus-
gangswert (Abweichung ≤ 1%; vgl. Tab. 14). Dieses Verhalten zeigen auch die zusätzlich
untersuchten AZ und AT Werkstoﬀe. Bei den AZT Materialien ist wiederum eine aus-
geprägte Hysterese zu beobachten, die mit der Phasenumwandlung von ZrO2 korreliert,
sowie ein extremer Abfall des RT E-Moduls nach durchlaufen eines Temperaturzyklus'
bis 1000 ◦C.
Abbildung 77: Temperaturabhängiger E-Modul von feinkörnigen Al2O3 basierten Materialien.
a)Al2O3 und AZT gesintert bei 1500 und 1600 ◦C. b) Al2O3, AZ, AT und AZT gesintert bei 1650 ◦C.
Die Daten wurden aus automatischer und manueller Auswertung gewonnen.
Der extreme Abfall der dynamischen RT E-Moduln nach thermischer Belastung kann auf
einen Bearbeitungseﬀekt zurückgeführt werden. In Tabelle 14 sind die RT E-Moduln vor
und nach thermischer Belastung einer A1AZT-1600 Probe dargestellt. Nach dem ersten
Aufheizzyklus fällt der E-Modul um ∼ 38% ab und bleibt nach einem wiederholten
Aufheizzyklus etwa konstant (-4%). Nach erneutem Bearbeiten der Probe (Schleifen der
Oberﬂächen) erreicht der RT E-Modul wieder einen deutlich höheren Wert (106GPa), der
nach einem weiteren Aufheizen stark abfällt und wieder in einem Bereich liegt, der nach
den vorherigen thermischen Belastungen gemessen wurde (für den statischen E-Modul
wurde dieses Verhalten nicht beobachtet; vgl. dazu auch 5.1.4.2).
Die hohen E-Modul Werte nach der Bearbeitung werden wahrscheinlich durch einen
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Rückstand des zur Bearbeitung verwendeten Hartklebewachses (Deiberit 502 R©, Siladent,
Deutschland) verursacht, das bei etwa 540 ◦C rückstandslos verbrennt. Diese Tempera-
tur deckt sich mit dem Bereich, in dem der Abfall des temperaturabhängigen E-Moduls
endet (500 - 600 ◦C, vgl. Abbildung 77). Die Tatsache, dass dieser Eﬀekt nur bei AZT-
Materialien beobachtet wurde, während die Al2O3-, AZ- und AT-Materialien unbeein-
ﬂusst sind, legt die Schlussfolgerung nahe, dass die komplexe Mikrostruktur der AZT-
Materialien stärker durch die Rückstände des Klebstoﬀs beeinﬂusst wird. Eine Hypothese
ist, dass eine höhere Vernetzung von Poren und Mikrorissen zu einem tieferen Eindrin-
gen des Klebstoﬀs führt und diese versiegelt, was dann einen starken Einﬂuss auf das
Schwingungsverhalten der Proben ausübt. Der RT E-Modul der AZT Proben nach der
Bearbeitung (ohne weitere Temperaturbehandlung) kann somit nicht als Materialeigen-
schaft interpretiert werden.
Tabelle 14: RT E-Moduln einer A1AZT-1600 Probe, vor und nach thermischen Belastungen.
Probe E (RT) E (RT) Änderung E (RT)
nach 1000 ◦C nach 1000 ◦C
A1AZT-1600 GPa GPa %
1. therm. Belastung 72 45 -38
2. therm. Belastung 45 43 -4
1. therm. Belastung 106 48 -55
nach erneuter Bearbeitung
Die von Skiera [35] ermittelten E-Moduln für die grobkörnigen (A1) Al2O3 und AZT Pro-
ben sind mit den Ergebnissen für die feinkörnigen (A200) Proben in Tabelle 15 verglichen.
Da der E-Modul bei RT durch den Bearbeitungseﬀekt keine verlässlichen Werte liefert,
wurden die RT E-Moduln nach dem ersten Aufheizzyklus bestimmt (nach 1000 ◦C). Es
zeigte sich, dass die Sintertemperatur bei verschiedener Korngrößenverteilung tendenziell
den gleichen Einﬂuss auf den E-Modul der untersuchten Werkstoﬀe hat.
Für die Al2O3 Proben ist der E-Modul der bei 1600 ◦C gesinterten Proben am höchsten
und am niedrigsten bei einer Sintertemperatur von 1500 ◦C. Umgekehrt verhält es sich
bei den AZT Werkstoﬀen, wo für Sintertemperaturen von 1500 ◦C der höchste E-Modul




Tabelle 15: E-Moduln von Al2O3- und AZT-Werkstoﬀen für unterschiedliche maximalen Korngrö-
ßen.
Probe E (RT) E (RT) Änderung E (RT) E (1000 ◦C) Änderung E (RT)
nach 1000 ◦C nach 1000 ◦C zu E (1000 ◦C)
GPa GPa % GPa %
A1-1500 195 195 0,0 172,9 -11,3
A1-1600a 225 226 0,4 200,3 -11,4
A1-1650 224 225 0,4 199,4 -11,4
A200-1500 217 219 0,9 193,5 -11,6
A200-1600 267 268 0,4 236,7 -11,7
A200-1650 256 257 0,4 227,7 -11,4
A1AZT-1500 146 100 -32 146 46
A1AZT-1600a,b 71 35 -51 73,5 110
A1AZT-1650 109 59 -46 113,7 93
A200AZT-1500b 205 158 -23 197,1 25
A200AZT-1600 110 50 -55 108,8 118
A200AZT-1650 118 72 -39 148,6 106
A200AZ-1650 323 327 1,2 286 -12,5
A200AT-1650 333 334 0,3 294 -12,0
E (RT) wurde nach Bearbeitung gemessen. E (1000 ◦C) und E (RT) nach 1000 ◦C wurden aus dem ersten
Aufheizzyklus bestimmt. Die Haltezeit bei 1000 ◦C betrug 10 min.
a Probencharge III
b E (1000 ◦C) und E (RT) im zweiten Aufheizzyklus bestimmt da erster Aufheizzyklus bei 300 bzw. 800 ◦C
ungenügender Datenaufzeichnung abgebrochen werden musste.
Die Unterschiede im E-Modul der Al2O3, AZ und AT Proben sind auf die unterschiedli-
chen Dichten bzw. Porositäten zurückzuführen. In Abbildung 78 sind die E-Moduln als
Funktion der Gesamtporosität dargestellt (diese wurde der Einfachheit halber aus dem
Verhältnis von Probendichte zu Dichte des Werkstoﬀes mit einer Porosität von 0 berech-
net). Die Daten zeigen eine gute Übereinstimmung mit der Phani und Niyogi [85] (vgl.
Gl. 28) hergeleiteten Beziehung zur Abhängigkeit von E-Modul und Porosität.
Der aus der Anpassung ermittelte E0-Wert liegt mit ∼ 404GPa (vgl. Tab. 16) in einem
Bereich, der mit den Literaturdaten von dichten Al2O3 Materialien übereinstimmt (z. B.
[119121]). Für die AZT-Materialien ist eine solche Abhängigkeit nicht zu erkennen. Die
feinkörnigen Proben weisen eine fast identische Dichte/Porosität auf, schwanken aber
im E-Modul um Werte im Bereich von 25 bis 110GPa. Dieses Verhalten spricht dafür,
dass andere Faktoren in der Mikrostruktur (z. B. Mikrorissdichte) hier Einﬂuss auf den
E-Modul ausüben (vgl. Kap.5.1.1). Eine Diskussion bzgl. der möglichen Einﬂüsse der
Sintertemperatur auf die mechanischen Eigenschaften von AZT Werkstoﬀen ﬁndet sich
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Abbildung 78: E-Modul als Funktion der Gesamtporosi-
tät. * Daten von Skiera [35].
Tabelle 16: Fitparameter für Al2O3,
AZ und AT Werkstoﬀe nach Glei-
chung 28.
Wert Standardfehler




Mittels der in Kapitel 4.4 beschriebenen Vorgehensweise wurden E-Moduln, Schubmo-
duln und Poissonzahlen für A1-1650 und A1AZT-1650 in Abhängigkeit der Temperatur
ermittelt (s. Abb. 79). Beide Proben hatten vorher bereits einen (A1) oder zwei (A1AZT)
HT-Zyklen durchlaufen, bei denen der Datenbereich aufgrund des Verrutschens der Pro-
ben unvollständig war.
Das A1 Material weist für alle 3 Parameter einen linearen Zusammenhang auf. Während
für E-Modul und Schubmodul ein Abfall um ∼ 11 - 12% von RT - 1000 ◦C gemessen wur-
de, steigt die Poissonzahl im gleichen Temperaturintervall um ∼ 4% (da der Schubmodul
etwas steiler fällt als der E-Modul). Verglichen mit Literaturdaten entspricht dieser Trend
dem erwarteten Verhalten für reine Al2O3 Keramiken (z. B. [111]).
Das A1AZT Material zeigt auch bei Schubmodul und Poissonzahl die thermische Hyste-
rese, die schon von Skiera [35] für den E-Modul beobachtet wurde. Insgesamt ist festzu-
stellen, dass die elastischen Eigenschaften von AZT-Werkstoﬀen deutlich geringere Werte
aufweisen als im Fall der Al2O3-Werkstoﬀe. Das kann bereits als Hinweis auf höhere Po-
rositäten oder Mikrorissdichte gedeutet werden (vgl. Kap. 2.3). Es fällt auf, dass das
Material bei hohen Temperaturen in der Abkühlphase tendenziell das gleiche Verhalten
aufweist wie das A1 Material: E-Modul und Schubmodul steigen mit sinkender Tempe-
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ratur, während die Poissonzahl leicht sinkt. Bei geringeren Temperaturen können solche
Zusammenhänge nicht beobachtet werden. Beim Aufheizen sinken zu Beginn sowohl E-
Modul, Schubmodul als auch Poissonzahl und auch beim Abkühlen Verhalten sich, bei
niedrigen Temperaturen, alle 3 Parameter gleich, so dass einem leichten Abfall mit sin-
kender Temperatur kurz vor erreichen von RT wieder ein leichter Anstieg folgt. Diese
Beobachtungen lassen vermuten, dass nach vollzogener Phasenumwandlung m −→ t ein
weniger mikrorissbehaftetes Gefüge vorliegt. Der Einﬂuss auf das bruchmechanische Ver-
halten wurde in Kapitel 5.1.6.2 untersucht und diskutiert.
Abbildung 79: Temperaturabhängige elastische Eigenschaften. a) E-Modul und Schubmodul von A1-
1650. b) Poissonzahl von A1-1650. c) E-Modul und Schubmodul von A1AZT-1650. d) Poissonzahl
von A1AZT-1650.
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5.1.4.2 4 Punkt-Biegeversuche
Um zu überprüfen, ob verschiedene Untersuchungsmethoden einen Einﬂuss auf die beob-
achteten Eﬀekte ausüben, wurden 4-Punkt-Biegeversuche zur zusätzlichen Bestimmung
der statischen E-Moduln an AZT Materialien durchgeführt.
In Abbildung 80 sind zwei Hochtemperatur E-Modul Messkurven dargestellt. Auch bei
den 4 Punkt-Biegeversuchen zeigten die AZT-Werkstoﬀe eine thermische Hysterese, ein
deutlicher Abfall des E-Moduls bei RT nach dem Aufheizzyklus konnte aber nicht beob-
achtet werden.
Zusätzliche Versuche wurden bei RT durchgeführt, wobei die Proben bei 1000 ◦C aus-
geheizt wurden und jeweils vor und nach der thermischen Behandlung untersucht wur-
den. Dadurch sollten eventuelle Einﬂüsse durch inelastische Deformation bei erhöhten
Temperaturen ausgeschlossen werden. Um die Ergebnisse besser mit den Resultaten des
dynamischen Verfahrens vergleichen zu können, wurde der E-Modul derselben Proben
auch mittels Impulsanregungsverfahren bestimmt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 81
verglichen.
Abbildung 80: Temperaturabhängiger E-Modul. a) A1AZT-1500. b) A200AZT-1600.
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Abbildung 81: E-Modul AZT statisch
und dynamisch.
Tabelle 17: Relative Änderung des statischen und dy-
namischen E-Moduls nach Ausheizen bei 1000 ◦C.
Probe Änderung E (RT) Änderung E (RT)




Die gemessenen E-Moduln bei RT vor und nach thermischer Behandlung zeigen deut-
lich unterschiedliche Ergebnisse für statische und dynamische Messmethodik. So bleibt
der in 4 Punkt-Biegeversuchen ermittelte E-Modul auch nach dem Ausheizen etwa kon-
stant, während der dynamische E-Modul stark abfällt. Der Bearbeitungseﬀekt zeigt sich
also nur beim Impulsanregungsverfahren (vgl. Kap. 5.1.4.1), nicht aber bei 4 Punkt-
Biegeversuchen. Dies ist darauf zurückzuführen, dass die Versiegelung durch das Hart-
klebewachs vermutlich nur sehr Oberﬂächennah stattﬁndet und sich somit zwar auf das
Schwingungsverhalten auswirkt, bei der Verformung der Gesamtprobe aber nicht zum
Tragen kommt.
Der Vergleich der statischen und dynamischen E-Moduln bei RT (nach thermischer Be-
handlung), oﬀenbart einen Unterschied von etwa Faktor 2 (s. Tab. 15 und Abb. 81).
Solche Unterschiede sind allerdings für Feuerfestmaterialien nicht ungewöhnlich (z. B.
[122]). Da viele Feuerfestmaterialien schon bei kleinen Verformungen ein nichtlineares
Werkstoﬀverhalten zeigen, ergeben sich aus unterschiedlichen Messmethoden z.T. sehr
große Diﬀerenzen der Messwerte, wobei in der Regel mit dynamischen Methoden höhere
Werte ermittelt werden als mit statischen [1].
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5.1.5 Kompaktzugversuch
Kompaktzugversuche wurden von Skiera [35] zur Kalibrierung des Keilspalttests und Be-
rechnung von R-Kurven durchgeführt. In der vorliegenden Arbeit wurde der Datensatz
um zwei weitere Proben erweitert und die Rst-Parameter bestimmt. Die Ergebnisse sind
in Tabelle 18 zusammengefasst. Sie werden zusammen mit den Ergebnissen der Keilspalt-
versuche in Kapitel 5.1.6 diskutiert.
Tabelle 18: Brucharbeit und Thermoschockparameter aus dem Kompaktzugversuch für A1 und
A1AZT (inklusive Daten von Skiera [35]).




A1-1500 0,6 49 1,3 2,1
A1-1600a 0,7 49 ± 3 1,1 ± 0,1 2,1 ± 0,1
A1AZT-1500 0,4 - 0,7 45 ± 3 8,3 ± 0,5 2,9 ± 0,1
A1AZT-1600a 0,4 - 0,7 35 ± 2 10,7 ± 0,5 2,9 ± 0,2
a Probencharge-III
5.1.6 Keilspalttest
Keilspalttests wurden in der vorliegenden Arbeit sowohl bei Raumtemperatur als auch
bei erhöhten Temperaturen durchgeführt. Der von Skiera [35] untersuchte Raumtempera-
turdatensatz von Al2O3 und AZT Werkstoﬀen wurde auch hier erweitert und zusätzlich
der Rst-Parameter bestimmt.
5.1.6.1 Keilspalttest bei Raumtemperatur
Die Raumtemperaturuntersuchungen der Al2O3 und AZT Werkstoﬀe wurden ohne Last-
einleitungsvorrichtung durchgeführt, da diese für die REM Untersuchungen von Skiera
[35] überwiegend zu Probengeometrien von 20 × 20 × 20mm3 zugesägt worden waren.
Die Ergebnisse des erweiterten Datensatzes der A1 und A1AZTWerkstoﬀe sind in Tabelle
19 zusammengefasst und in den Abbildungen 82 und 83 dargestellt.
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Tabelle 19: Ergebnisse der bruchmechanischen Untersuchungen für A1, A1AZT und A200AZT (in-
klusive Daten von Skiera [35]).




A1-1500 0,7 39 ± 4 1,0 ± 0,1 1,8 ± 0,1
A1-1600a 0,7 37 ± 4 0,8 ± 0,1 1,8 ± 0,1
A1-1600b 0,7 37 ± 5 0,8 ± 0,2 1,8 ± 0,2
A1-1650 0,7 42 ± 2 2,1 ± 0,1 -
A1AZT-1500 0,4 - 0,7 42 ± 7 7,8 ± 1,4 2,8 ± 0,3
A1AZT-1600a 0,5 - 0,7 18 ± 2 5,6 ± 0,7 2,1 ± 0,2
A1AZT-1600b 0,4 - 0,7 28 ± 3 8,5 ± 1,0 2,6 ± 0,2
A1AZT-1650 0,4 - 0,7 35 ± 2 13,6 ± 0,8 -
A200AZT-1500 0,7 47 ± 1 - -
A200AZT-1600 0,7 28 ± 5 - -
a Probencharge-II
b Probencharge-III
Abbildung 82: Brucharbeit vs. Bruchﬂäche von A1. Eine genaue Beschreibung der verwendeten
Probengeometrien ﬁndet sich im Text.
Abbildung 82 zeigt die Brucharbeit in Abhängigkeit der Bruchﬂäche der A1 Werkstoﬀe
(inklusive der Daten von Skiera [35]). Alle Proben wurden mit einer relativen Kerbtiefe
von a/W = 0,7 getestet. Die Variation der Bruchﬂäche erfolgte deshalb über die Pro-
bengröße. Die große Probe stellt die auch für die Kompaktzugversuche verwendeten
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Probengeometrie dar (40 × 40 × 20mm3). Zusätzlich zu den in Tabelle 9 aufgeführten
Probengeometrien taucht auch noch eine kleine Probe auf, dabei handelt es sich um
eine Probe mit Abmessungen von 20 × 20 × 9,3mm3 (halbierter Würfel der Standard-
geometrie 20 × 20 × 20mm3) die bereits in der Arbeit von Skiera [35] getestet wurde.
Bei den A1AZT-Werkstoﬀen wurde sowohl die Probengröße als auch die relative Kerbtiefe
(a/W ) variiert, da stabiles Risswachstum auch bei einem a/W = 0,4 erreicht wurde.
Die kleinen-Proben entsprachen ebenfalls den von Skiera [35] untersuchten halbierten
Standardproben und betrugen 20 × 20 × 9,2 bzw. 9,1mm3.
Abbildung 83: Brucharbeit von A1AZT. a) vs. Bruchﬂäche. b) vs. relative Risslänge (a/W ). Eine
genaue Beschreibung der verwendeten Probengeometrien ﬁndet sich im Text.
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Bei den A1 Proben kann keine Abhängigkeit zwischen Brucharbeit und Bruchﬂäche be-
obachtet werden. Sowohl die kleine-Probe als auch die beiden großen-Proben weisen
Brucharbeiten auf, die im Bereich der gemessenen Werte der Standardproben liegen. Für
die A1AZT Materialien hingegen kann z. B. für die 1600-III Probenserie ein Anstieg der
Brucharbeit mit zunehmender Bruchﬂäche beobachtet werden, der schon von Skiera [35]
beschrieben wurde. Bei den anderen Materialien der A1AZT Serie ist dieser Trend nicht
eindeutig feststellbar. Die Abhängigkeit von Probengeometrie und Brucharbeit wurde
bereits in der Literatur beschrieben [89, 123] und als size-eﬀect bezeichnet. Basierend
auf dem Modell der Rissspitzen-Prozesszone verringert sich die benötigte Energie für den
Rissfortschritt, sobald diese das Ende der Probe erreicht, weshalb die Ligamentlänge aus-
reichend groß im Vergleich zur Prozesszone sein muss. Außerdem stellt sich erst bei einer
gewissen Rissöﬀnung ein Gleichgewicht der am Rissfortschritt beteiligten Prozesse ein,
eine geometrieunabhängige Brucharbeit kann erst erreicht werden, wenn die Größe des
Bereichs, in dem sich die am Rissfortschritt beteiligten Prozesse abspielen, mit weiterem
Risswachstum nicht mehr ansteigt [124].
Betrachtet man nur die Ergebnisse der verschiedenen Probengeometrien der A1-Serie
beim Keilspalttest, scheint es, als würde man bereits mit Standardproben mit einer rela-
tiven Risslänge von a/W = 0,7 (Ligamentlänge = 6mm) einen geometrieunabhängigen
Wert für die Brucharbeit erhalten. Bei den A1AZT-Proben kann kein eindeutiger Trend
abgelesen werden. Nur für die Serie 1600-III ist ein Anstieg der Brucharbeit mit sinken-
der relativer Kerbtiefe zu beobachten. Die Serien 1500 und 1600-II lassen keinen Trend
erkennen und die Serie 1650 weist sogar einen gegenläuﬁgen Trend auf (Abfall der Bruch-
arbeit mit sinkender Kerbtiefe). Ein oﬀensichtlicher size-eﬀect konnte auch hier nicht
festgestellt werden.
Vergleich Kompaktzugversuch/Keilspalttest
Vergleicht man die ermittelten Brucharbeiten aus dem Keilspalttests mit denen des Kom-
paktzugversuchs (s. Abbildung 84), kann man für die meisten der Probenserien einen An-
stieg der Brucharbeit mit zunehmender Ligamentﬂäche beobachten (dieser Trend spie-
gelt sich auch in den Thermoschockparametern wieder). Diese Beobachtung triﬀt für alle
getesteten Probenserien mit Ausnahme der Serie A1AZT-1500 zu. Zu dieser Beobach-
tung muss angemerkt werden, dass der von Skiera [35] ermittelte Kalibrierungsfaktor,
der zur Korrektur des Reibungseinﬂusses bestimmt wurde, anhand dieser Probenserie
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durchgeführt wurde. Möglicherweise wurde der Kalibrierungsfaktor aufgrund von Mess-
wertstreuung bei dem Vergleich von Einzelproben als zu niedrig eingeschätzt. Möglich
ist auch, dass der Reibungseinﬂussfaktor bei Al2O3 und AZT Werkstoﬀen nicht gleich-
zusetzen ist. Aufgrund der geringen Anzahl an getesten Proben und der beobachteten
Messwertstreuung kann dies aber nicht sicher veriﬁziert werden.
Die bestimmten Brucharbeiten in Kompaktzugversuch und Keilspalttest weisen eine Ab-
hängigkeit von der Sintertemperatur auf, die sich auch in den Thermoschockparametern
widerspiegelt. Die Al2O3 Werkstoﬀe weisen nur sehr geringe Unterschiede und insgesamt
sehr niedrige Thermoschockparameter auf. Die AZT Werkstoﬀe weisen für alle Serien hö-
here Thermoschockparameter auf als Al2O3. Die geringsten Werte weisen die Proben der
A1AZT-1600 Serie auf. Hier wurden zwei verschiedene Chargen (II und III) getestet, die
ebenfalls signiﬁkante Unterschiede aufweisen. Das beste Thermoschockverhalten wurde
bei der Probenserie A1AZT-1650 erhalten (hier wurde nur R′′′′ bestimmt). Der Einﬂuss
der Sintertemperatur auf das bruchmechanische Verhalten von AZT Werkstoﬀen wird in
Kapitel 5.1.7 diskutiert.
Abbildung 84: Vergleich der Brucharbeit von Keilspalttest (KST) und Kompaktzugtest (CT). a)
A1. b) A1AZT.
5.1.6.2 Keilspalttest bei erhöhten Temperaturen
Die Anwendung des Keilspalttests wurde zu erhöhten Temperaturen erweitert, um das
bruchmechanische Verhalten unter Einsatzbedingungen zu untersuchen. Es wurden Last-
Verschiebungskurven für A1 Proben bestimmt und die Messroutine angepasst sowie der
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Einﬂuss der Phasenumwandlung am Beispiel von A200AZT Proben untersucht.
Da die Messung der Kerbaufweitung über die aufgenommenen Bilder der Probe erfolgte,
wurden die ersten Versuche an A1 Proben mit polierter Oberﬂäche durchgeführt, da hier
eine hohe Oberﬂächenqualität im Vergleich zu den AZT-Proben erreicht werden konn-
te. Es zeigten sich bei hohen Temperaturen (Proben wurden bei 800 - 1000 ◦C getestet)
starke Schwankungen der Bildqualität, so dass kein durchgängig fokussiertes Bild fest-
gehalten werden konnte (s. Abb. 85). Anfangs wurde manuell jeweils ein Bild alle 15 s
aufgenommen, im weiteren Verlauf wurde die in Kapitel 4.7.2 beschriebene LabVIEW-
Software benutzt.
Abbildung 85: Beispielbilder einer A1-1600-III Probe im Keilspalttest bei 1000 ◦C. a) Schlechte
Fokussierung. b) gute Fokussierung. c) Beispiel mit Hilfslinien zur Messung der Kerböﬀnung.
Da für die Hochtemperaturversuche ein Keramikkeil (Alumina) eingesetzt wurde, musste
der Reibungseinﬂussfaktor f (vgl. Gl. 29) neu bestimmt werden. Dazu wurden an 2 Pro-
ben der A1-1500 Serie RT Versuche mit einem Keilwinkel von 20◦ und 40◦ durchgeführt.
Für die Versuche wurden Proben mit Standardgeometrie 20 × 20 × 20mm3 verwendet,
so dass der Reibungseinﬂuss vergleichend zu dem von Skiera [35] ermittelten Reibungs-
einﬂussfaktor bestimmt wurde. Für die Kalibrierung des Reibungseinﬂusses wurden nur
Proben mit der gleichen nominellen Kerbtiefe (a/W = 0,7) verwendet. Durch das Ein-
bringen der Anfangskerbe mit einer Bandsäge ist die tatsächliche Kerbtiefe aber geringen
Schwankungen unterlegen. Dies führt dazu, dass die Maximalkraft nicht für die Kalibrati-
on verwendet werden kann, weil diese wiederum von der Kerbtiefe abhängig ist. Deshalb
wurde aus der Maximalkraft die Kerbzugfestigkeit bestimmt (Gleichung 32), die wie-
derum die Kerbtiefe berücksichtigt. Der Reibungseinﬂussfaktor wurde aus der relativen
Abweichung der Kerbzugfestigkeiten der Experimente mit Stahlkeil und der Kerbzugfes-
tigkeit der Experimente mit Keramikkeil berechnet. Die Messwerte und Ergebnisse der
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Kalibrierung sind in Tab. 20 aufgeführt. Es ergibt sich ein Reibungseinﬂussfaktor von
0,21 (20◦) und 0,3 (40◦). Bestimmt man nach Gleichung 30 den Reibungskoeﬃzienten,
ergibt sich in beiden Fällen ein Wert von 0,59. Für die im folgenden beschriebenen Versu-
che wurde der Keramikkeil mit einem Winkel von 20◦ verwendet, es wird, wie bei Skiera,
davon ausgegangen, dass für Al2O3 und AZT Materialien der gleiche Reibungskoeﬃzient
gilt, so dass alle Daten mit einem Faktor von 0,21 reibungskorrigiert wurden. Die Unsi-
cherheit des Mittelwertes der Kerbzugfestigkeit betrug für die A1-1500 Serie etwa 5%.
Für den Fehler einer Einzelmessung ergab sich etwa 10% (gemessen mit Stahlkeil). Es
wird deshalb für die Messungen mit Keramikkeil von einem Fehler von 10% ausgegangen.
Aus diesen Annahmen resultiert für den Reibungseinﬂussfaktor eine Unsicherheit von ±
0,03 (Keramikkeil 20◦) und ± 0,04 (Keramikkeil 40◦).
Tabelle 20: Messwerte und Ergebnisse der Bestimmung des Reibungseinﬂussfaktors.
Verwendeter Keil a/W FMax f µ
N
Stahl (40◦) 0,688 37,8 0,24 0,75
Keramik (20◦) 0,704 43,2 0,21 ± 0,03 0,59
Keramik (40◦) 0,711 30,3 0,30 ± 0,04 0,59
In Abbildung 86 sind die resultierenden Last-Verschiebungskurven, die mittels manu-
eller Bildaufnahme und Bildaufnahme über die LabVIEW-Software ermittelt wurden,
dargestellt. Für den Fall, dass die Bildaufnahme über die LabVIEW-Software erfolg-
te, konnte eine präzisere Last-Verschiebungskurve bestimmt werden. Dieses Ergebnis ist
wenig überraschend, da hier auch eine höhere Frequenz der Bildaufnahme (30 Bilder/s)
verwendet wurde. Zusätzlich von Vorteil ist bei dieser Methode, dass aufgrund der ausrei-
chenden Anzahl an Bildern nur diese für die manuelle Auswertung herangezogen werden
müssen, bei welchen die Bilder gut fokussiert waren. Außerdem wird durch die Syn-
chronisation der Last-Verschiebungsdaten mit den zugehörigen Bildern der steile Abfall
der Last-Verschiebungskurve genauer erfasst.
106
5.1 AZT Werkstoﬀe
Abbildung 86: Last-Verschiebungskurven bei 1000 ◦C. a) A1-1600-III-02 (manuelle Bildaufnahme).
b) A1-1600-III-03 (Bildaufnahme mit LabVIEW-Software).
Um die Streuung der Kerböﬀnungswerte zu verringern und jedem gemessenen Kraftwert
ein Kerböﬀnungswert zuordnen zu können, wurde die Kerböﬀnung zusätzlich mittels einer
Anpassungsfunktion aus gemessener Kerböﬀnung und Traversenweg bestimmt (s. Abb.
87). Für den Bereich bis zum Erreichen der Maximalkraft wurde eine lineare Gleichung
angewendet:
y = mx+ b (50)
Für den Bereich des Kraftabfalls ergab sich die beste Übereinstimmung mit einer loga-
rithmischen Funktion:
y = a+ b · ln(x+ c) (51)
Die Fitparameter für die Proben A1-1600-III-02 und A1-1600-III-03 sind in Tabelle 21
aufgeführt. Die größere Streuung der gemessenen Kerbaufweitung spiegelt sich hier in
den Standardfehlern der Fitparameter wieder.
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Abbildung 87: Kerböﬀnung als Funktion des Traversenwegs. a) A1-1600-III-02. b) A1-1600-III-03.
Tabelle 21: Fitparameter für A1-1600-III-03 nach Gleichungen 50 und 51.
y = mx+ b y = a+ b · ln(x+ c)
Parameter Wert Standardfehler Parameter Wert Standardfehler
A1− 1600− III − 02
m 1,82 3,63 a 191,56 214,12
b 128,06 70,74 b -284,122 452,050
c 0,4292 0,9366
A1− 1600− III − 03
m 4,47 1,64 a 221,96 10,90
b 55,59 25,95 b 215,76 24,22
c 0,2767 0,0618
Der Vergleich der Last-Verschiebungskurven mit gemessener bzw. berechneter Kerböﬀ-
nung zeigt eine gute Übereinstimmung, mit Ausnahme des Bereichs, in dem die Maxi-
malkraft gemessen wurde. Kurz vor Erreichen der Maximalkraft kann der Anstieg der
Last-Verschiebungskurve in der Regel nicht mehr mit einer linearen Funktion beschrieben
werden, da die Proben-Nachgiebigkeit nicht mehr konstant ist (bei nichtlinear-elastischem
Verhalten). Auch direkt nach Rissinitiierung treten oﬀenbar Eﬀekte auf, die sich mit einer
einfachen Anpassungsfunktion nicht vollständig beschreiben lassen. Für die resultieren-
den Brucharbeiten ergeben sich nur geringfügige Unterschiede, die sich bei der Probe




Abbildung 88: Bestimmung des Last-Verschiebungsdiagramms mit gemessener und berechneter Ker-
böﬀnung. a) A1-1600-III-02. b) A1-1600-III-03.
Tabelle 22: Brucharbeiten für A1-1600 bei 1000 ◦C.
Probe γwof 1000 ◦C γwof 1000 ◦C




Da die Anpassungsfunktion nicht physikalisch begründet ist und besonders die Berech-
nung der R-Kurve (im Gegensatz zur Brucharbeit) sehr sensitiv auf geringe Änderungen
der Kerböﬀnung reagiert, wurde eine Überprüfung hinsichtlich der Allgemeingültigkeit
der Anpassungsfunktion bei RT durchgeführt (s. Abb. 89).
Bei der Probe mit Standardgeometrie (20 × 20 × 20mm3) ist oﬀensichtlich, dass die An-
passungsfunktion für einen kurzen Bereich nach Erreichen der Maximalkraft nicht genau
den Verlauf der Last-Verschiebungskurve wiedergibt, was sich auch in der R-Kurve wi-
derspiegelt (s. Abb. 89a). Allerdings kann dieser Eﬀekt verringert werden, wenn man eine
größere Probengeometrie verwendet (s. Abb. 89b; Probengeometrie 40 × 40 × 20mm3).
Aus diesen Beobachtungen kann man schließen, dass sich der Bereich, der durch die An-
passungsfunktion unzureichend wiedergegeben wird, auf wenige mm Risslänge nach der
Rissinitiierung bezieht, weshalb bei größeren Ligamentlängen die Abweichungen geringer
sind. Trotz dieser Einschränkung bei den Standardproben kann der Risswiderstand mit
der Anpassungsfunktion relativ gut abgeschätzt werden, es sollte jedoch von Interpreta-
tionen des genauen R-Kurvenverlaufs abgesehen werden.
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Abbildung 89: Last-Verschiebungsdiagramm mit gemessener und berechneter Kerböﬀnung sowie
zugehöriger R-Kurve von a) A1-1500-12 (Geometrie 20×20×20mm3). b) A1-1500-10 (Geometrie
40×40×20mm3).
Die R-Kurven der A1-1600 Proben bei 1000 ◦C, sowie eine RT R-Kurve sind in Abbildung
90 dargestellt. Die Berechnung der Risslängen und des Risswiderstands wurde mit dem
in Kapitel 2.6 und 2.6.1 beschriebenen Konzept bestimmt. Für den E-Modul wurde für
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die Berechnung der Risslänge ein Wert von 150GPa angenommen (ausgehend von einer
Abnahme von etwa 1%/100K).
Die R-Kurven aus gemessener bzw. berechneter Kerböﬀnung der Probe A1-1600-III-02
zeigen einen abweichenden Trend. Bei gemessener Kerböﬀnung ist tendenziell ein ex-
ponentieller Anstieg zu sehen, während die R-Kurve mit berechneter Kerböﬀnung fast
linear ansteigt. Bei Probe A1-1600-III-03 resultieren beide Methoden in übereinstim-
menden R-Kurven, dabei ist die Streuung der Datenpunkte bei gemessener Kerböﬀnung
etwas höher.
Eine Abschätzung der Unsicherheit für die Messung der Kerböﬀnung gestaltet sich hier
sehr schwierig, weil die Messungenauigkeiten aufgrund fehlender Kalibrierungsmöglich-
keiten nicht quantiﬁziert werden konnten. Bei der Bestimmung des Anfangsbereichs der
R-Kurven sind die größten Ungenauigkeiten zu erwarten, die sich, wie gezeigt, bei klei-
nen Proben stärker auswirken. Für eine genauere Bestimmung von R-Kurven empﬁehlt
es sich, größere Proben zu verwenden oder die Kerböﬀnungsmessung zu verbessern. Ein
genereller Trend ist hier trotzdem ablesbar: Im Vergleich zu RT ist der Risswiderstand
insgesamt geringer, was auch für die Brucharbeit gilt. Für reines Al2O3 ist dieser Trend
zu erwarten, da mit steigender Temperatur die Bruchzähigkeit sinkt, aber nur geringfü-
gig duktiles Bruchverhalten auftritt (Kriechrate bei 150 MPa und 1000 ◦C: 4*10−9 /s−1
[125]).
Abbildung 90: R-Kurven Vergleich RT und 1000 ◦C. a) A1-1600-III-02. b) A1-1600-III-03.
Hochtemperatur-Keilspalttests an AZT Materialien konzentrierten sich auf A200AZT
Proben, weil bei diesen durch Polieren eine bessere Oberﬂächenqualität als bei A1AZT-
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Werkstoﬀen erreicht werden konnte. Diese ist wichtig für die Qualität der auszuwertenden
Bilder. Für die A200-Serien standen keine Daten für den E-Modul aus Ultraschalllaufzeit-
messungen vom Projektpartner zur Verfügung. Der E-Modul variiert bei Feuerfestwerk-
stoﬀen oft mit der Untersuchungsmethode (vgl Kap. 5.1.4). Da dieser für die Berechnung
der Risslängen und Thermoschockparameter benötigt wird, wurden diese nicht berech-
net. Die Bewertung des bruchmechanischen Verhaltens wurde anhand der Brucharbeiten,
Maximallasten und der Flexibilität (Verschiebung bei 10% Maximallast; (δ bei 0,1·FMax)
vorgenommen.
Es wurden zwei Versuche bei 800 ◦C durchgeführt. Der erste Versuch wurde direkt nach
dem Aufheizen und Erreichen des thermischen Gleichgewichts durchgeführt, während
im zweiten Versuch eine Probe zunächst auf 1000 ◦C aufgeheizt und nach Abkühlen auf
800 ◦C getestet wurde. Damit sollte das bruchmechanische Verhalten einmal vor und
einmal nach der Phasenumwandlung untersucht werden.
In Abbildung 91 sind die Last-Verschiebungskurven der beiden untersuchten Proben
zusammen mit den RT-Kurven dargestellt. Die Brucharbeit der Probe, die vor der Pha-
senumwandlung untersucht wurde (A200AZT-1600), weist eine Erhöhung der Bruchar-
beit, verglichen mit den Raumtemperaturdaten, auf. Bei der Probe, die nach der Pha-
senumwandlung untersucht wurde (A200AZT-1500), ist eine geringe Verringerung der
Brucharbeit, verglichen mit den Raumtemperaturdaten, zu verzeichnen (vgl. Tab 23).
Bei A200-AZT-1500 kann anhand der Form der Last-Verschiebungskurve eine Änderung
des Materialverhaltens beobachtet werden. Im Vergleich zu RT hat sich die Maximallast
deutlich erhöht, wohingegen die Flexibilität deutlich abnimmt. Damit Verhält sich die
Probe nach der Phasenumwandlung bei erhöhten Temperaturen spröder als bei RT. Bei
der A200AZT-1600 Probe, die bei 800 ◦C vor der Phasenumwandlung getestet wurde, ist
ein gegensätzliches Verhalten zu beobachten: Im Vergleich zu den Raumtemperaturdaten
ist Maximallast etwa konstant geblieben, durch die deutlich erhöhte Flexibilität steigt
jedoch die Brucharbeit.
Die Ergebnisse dieser Untersuchungen stützen die Vermutung, dass die Phasenumwand-
lung von ZrO2 einen starken Einﬂuss auf die Mikrostruktur von AZTWerkstoﬀen ausübt.
Nach der Phasenumwandlung verhält sich der Werkstoﬀ bei 800 ◦C deutlich spröder als
bei RT, was aus Verdichtung bzw. Verringerung der Mikrorissdichte resultieren könn-
te. Eine Erhöhung der Brucharbeit mit der Temperatur, wie sie bei 800 ◦C vor der
Phasenumwandlung von ZrO2 gemessen wurde, entspricht dem erwarteten Verhalten für
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Feuerfestwerkstoﬀe (z. B. [58, 126]). Harmuth und Bradt [126] zeigten, dass bei erhöhten
Temperaturen der Anteil der Risse entlang der Korn/Matrix-Grenze ansteigt, wodurch
es zwar zu einer Verringerung der Festigkeit kommt, gleichzeitig aber auch durch stärke-
re Verzweigung der Risse die Verstärkungsmechanismen wie Kornbrücken oder Reibung
entlang der Rissﬂanken sowie Mikrorissbildung an Einﬂuss gewinnen.
Abbildung 91: Last-Verschiebungskurven bei 800 ◦C und Raumtemperatur. a) A200AZT-1600. b)
A200AZT-1500.
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Tabelle 23: Ergebnisse der bruchmechanischen Untersuchungen bei RT und 800 ◦C.
A200AZT γwof RT δ0,1FMax γwof 800
◦C δ bei 0,1·FMax
N/m µm N/m µm
1500 47 ± 1 136 ± 19 42* 78*
1600 28 ± 5 219 ± 22 43** 293**
* im Abkühlzyklus nach voherigem Aufheizen auf 1000 ◦C.
** im Aufheizzyklus.
Für die Bewertung der Hochtemperatur-Keilspalttests sollte angemerkt werden, dass die
Quantiﬁzierung der Materialeigenschaften bei erhöhten Temperaturen immer noch einige
Unsicherheiten aufweist (Einﬂuss der Reibung oder Deformation durch den Kontakt von
Keil und Probe). Da hier jedoch relativ große Unterschiede im bruchmechanischen Verhal-
ten gemessen wurden, würde auch die Berücksichtigung der geschätzten Unsicherheiten
des Reibungskoeﬃzienten keinen Einﬂuss auf die beobachteten Trends bewirken. Auch
der Einﬂuss der Deformation wird in den untersuchten Proben als gering eingeschätzt,
da selbst bei 1000 ◦C keine deutlichen plastischen Verformungen auftraten.
5.1.7 Diskussion
Bereits Untersuchungen bei RT oﬀenbaren das komplexe mechanische Verhalten von
AZT Werkstoﬀen, welches in früheren Arbeiten [6, 35, 36] untersucht wurde und auf eine
komplexe Mikrostruktur zurückgeführt wird. Die mechanischen Eigenschaften von AZT
variieren stark mit der Sintertemperatur und lassen sich im Gegensatz zu den Al2O3, AZ
und AT Materialien nicht einfach von Dichte/Porosität ableiten (vgl. Abb. 78). E-Modul,
Brucharbeit und Festigkeit (bestimmt über ULZ, IET, 4PKB, CT, KST und 3PKB) wei-
sen bei AZT Werkstoﬀen die höchsten Werte bei einer Sintertemperatur von 1500 ◦C auf,
die zu Sintertemperaturen von 1600 ◦C deutlich abfallen. Bei 1650 ◦C Sintertemperatur
erfolgt wiederum ein Anstieg von E-Modul und Brucharbeit, während die Festigkeit et-
wa konstant bleibt. Der wichtigste Einﬂussfaktor für die Ausbildung der Mikrostruktur
wird in der Bildung von Al2TiO5 gesehen. Auf der Basis einer Studie von Fruhstorfer et
al. [127, 128], die sich mit dem Einﬂuss verschiedener Phasen im AZT System auf das
thermomechanische Verhalten beschäftigte, wurde eine Hypothese für das Materialver-
halten in Abhängigkeit der Sintertemperatur abgeleitet. Demnach steigt bei steigender
Sintertemperatur der Gesamtanteil der Al2TiO5 Phase an, was mit einer Erhöhung von
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Mikrorissen (Sinken des E-Moduls) assoziiert werden kann. Dabei spielt wiederum die
Porosität und Porengrößenverteilung eine Rolle, da die expansive Aluminiumtitanatbil-
dung erst vorhandene Poren füllen könnte, bevor es zu Verspannungen und später zu
Rissbildung kommt. Die Bildung von Al2TiO5 ist wahrscheinlich bis ca. 1600 ◦C abge-
schlossen, womit bei weiterer Temperaturerhöhung eine stärkere Sinteraktivität erwartet
werden kann. Dieses Verhalten wird als mögliche Ursache für den Peak von E-Modul und
Brucharbeit angesehen, wobei die Festigkeiten durch diesen Mechanismus weniger beein-
ﬂusst werden können, wieder in Wechelwirkung mit der Porosität [129]. Die Tatsache,
dass in den XRD Untersuchungen kein Al2TiO5 nachgewiesen werden konnte, ist auf die
hohe Nachweisgrenze dieser Methode zurückzuführen (∼ 1% [130]). Der Thermoschock-
parameter R′′′′, der sich aus diesen drei Eigenschaften berechnet, weist den höchsten
Wert für A1AZT1650 auf, da hier die beste Kombination aus Erhaltung der Brucharbeit
und Verringerung der Festigkeit erreicht wurde. Für den Rst Parameter ergab sich der
größte Wert für die bei 1500 ◦C gesinterte Probe, er wurde aber auch nur für die bei
1500 und 1600 ◦C gesinterten Werkstoﬀe bestimmt. Insgesamt wurde für Rst nur ein ge-
ringer Einﬂuss der verschiedenen Sintertemperaturen festgestellt, der hauptsächlich aus
den unterschiedlichen Brucharbeiten resultieren. Das beste Thermoschockverhalten der
untersuchten AZT Werkstoﬀe ist, wie bereits von Skiera SkieraDissberichtet wurde, bei
einer Sintertemperatur von 1650 ◦C zu erwarten.
Temperaturabhängige Untersuchungen der AZT Werkstoﬀe zeigen eine thermische Hys-
terese des E-Moduls, Schubmoduls, Poissonzahl sowie der thermischen Ausdehnung (ge-
messen mit Impulsanregungsverfahren, 4 Punkt-Biegeversuchen und Dilatometrie), die
mit einer Phasenumwandlung von ZrO2 einhergeht. Diese tritt bei geringeren Tempe-
raturen auf, als es anhand von Literaturdaten für reines ZrO2 erwartet würde. Eine
Herabsetzung der Phasenumwandlungstemperaturen durch den Einbau von TiO2 in das
ZrO2 Gitter wurde bereits von Virro-Nic und Pilling [25] und Pandolfelli beschrieben
und konnte auch hier durch EDX Analyse nachgewiesen werden. Nach der Phasenum-
wandlung zu tetragonalem ZrO2 zeigen die elastischen Eigenschaften des Werkstoﬀs ein
lineares Verhalten in Abhängigkeit der Temperatur, wie es typischerweise bei monolithi-
schen Oxidkeramiken beobachtet wird, während im Bereich, in dem die monokline Phase
stabil ist, nichtlineares Verhalten überwiegt.
Durch die Phasenumwandlung monoklin→ tetragonal kommt es zu einer Volumenabnah-
me der ZrO2 Kristalle, gleichzeitig konnte eine starke Erhöhung der elastischen Eigen-
schaften beobachtet werden. Umgekehrt bewirkt die Phasenumwandlung tetragonal →
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monoklin eine Erhöhung des Volumens der ZrO2 Kristalle und bringt eine Verringerung
der elastischen Eigenschaften mit sich. Ähnliche Beobachtungen bezüglich des tempera-
turabhängigen E-Moduls wurden schon von Gault et al. [38] und Chotard et al. [131]
gemacht. Dabei wird der Anstieg und Abfall des E-Moduls durch Schließen und Öﬀnen
von Mikrorissen erklärt. Eine Volumenabnahme einer einzelnen Phase wird grundsätz-
lich eher mit einer Erhöhung von Porosität und Mikrorissen assoziiert, allerdings lässt die
Erhöhung der elastischen Eigenschaften und das Verhalten bei erhöhten Temperaturen
eher auf eine Verringerung der Mikrorissdichte schließen.
Die Phasenumwandlung und die damit verbundenen Änderungen der Materialeigenschaf-
ten wirken sich auch deutlich auf das bruchmechanische Verhalten aus. Bei erhöhten Tem-
peraturen konnte vor der Phasenumwandlung eine erhöhte Flexibilität und Brucharbeit
(ermittelt im KST) im Vergleich zu RT bestimmt werden. Nach der Phasenumwandlung
wurde ein spröderes Verhalten (geringere Brucharbeit, geringere Flexibilität aber höhere
Maximallasten) als bei RT beobachtet. Diese Ergebnisse lassen auf eine Verschlechterung
des Thermoschockverhaltens bei erhöhten Temperaturen schließen. Allerdings waren die
Hochtemperaturversuche in dieser Arbeit aufgrund der experimentellen Randbedingun-
gen auf 800 - 1000 ◦C limitiert. Bei dem AZT Werkstoﬀverbund wird erwartet, dass die
Bildung von Al2TiO5 (bei 1300 - 1600 ◦C) [118] ein gutes Thermoschockverhalten begüns-
tigt [7]. Die Stabilität einzelner Phasen ist wie hier beobachtet z.T. stark abhängig von
der Gesamtzusammensetzung des Werkstoﬀs und kann auch durch geringe Veränderun-
gen (Dotierungselemente, Verunreinigungen) in der Bildung und Stabilisierung einzelner
Phasen beeinﬂusst werden, was weiterhin Potential für die Entwicklung birgt.
5.2 Alumina Werkstoﬀe
Die Alumina Werkstoﬀe wurden zur erstmaligen Erprobung der in Kapitel 4.7 beschrie-
benen Lasteinleitungsvorrichtungen eingesetzt. Zur Ermittlung des Reibungseinﬂusses




Die resultierenden Last-Verschiebungskurven aus den Kompaktzugversuchen sind in Ab-
bildung 92 dargestellt. Aufgrund des vertikalen Versuchsaufbaus übt der untere Teil des
Zuggestänges immer eine Kraft auf die Probe aus (abhängig auch vom Eigengewicht der
Probe, hier zwischen 12 bis zu 15N), die nicht unterschritten werden kann. Dadurch
kann bei geringen Maximallasten (≤ 150N) das Experiment nicht bis zum Erreichen
von 0,1·FMax ausgeführt werden, weshalb die Kurven zur Berechnung der Brucharbeiten
durch Extrapolation vervollständigt werden mussten.
Zhao et al. [132] zeigten am Beispiel von Betonen, dass sich Last-Verschiebungskurven mit
einer einfachen Potenz- bzw. Exponentialfunktion extrapolieren lassen, wenn die Regres-
sion von 1/3 FMax bis zum Endpunkt der Messung angewendet wird. Yin [133] überprüfte
diese Methode mit den hier untersuchten Alumina Werkstoﬀen anhand der vollständigen
Last-Verschiebungskurven, die mit Lasteinleitungsvorrichtung 1 und 2 bestimmt wurden,
und stellte fest, dass die Anwendung einer Exponentialfunktion (y = a · ebx) das beste
Resultat lieferte. Jedoch wurde gezeigt, dass die Anwendung der Regression zu einer si-
gniﬁkanten Unterschätzung der Brucharbeiten von 6 - 15% führte. Trotz dieser Tatsache
erwies sich diese Methode als die beste Möglichkeit, die Brucharbeiten zu bestimmen,
weshalb sie auch hier in dieser Form angewendet wurde.
Bei Betrachtung der Last-Verschiebungskurven fällt auf, dass die Probe A-CT-03 mit
einer Anfangskerbtiefe von a/W = 0,4 verglichen mit den anderen beiden Proben ein
deutlich abweichendes Verhalten zeigt. So wurde eine deutlich höhere Kerböﬀnung bei
Erreichen der Maximalkraft gemessen und auch der Abfall erfolgt ﬂacher im Vergleich
zu den Proben A-CT-01 und A-CT-02, was sich in der hohen Brucharbeit widerspie-
gelt (s. Tab. 24). Schon während des Versuchs konnte über die simultane Bildaufnahme
festgestellt werden, dass sich ein Riss senkrecht zur Starterkerbe in der Probenmitte aus-
breitete. Auch von der Kerbspitze startete ein Riss; das Zusammentreﬀen beider Risse
führte zum Versagen der Probe. Deshalb können Aussagen zu den Abhängigkeiten der er-
mittelten Eigenschaften von der Anfangskerbtiefen nur über die beiden Proben A-CT-01
und A-CT-02 getroﬀen werden.
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Abbildung 92: a) Last-Verschiebungskurven für A-CT mit variierender Kerbtiefe (a/W = 0,4 -
0,7). b) Aufnahme der Probe A-CT-02 kurz vor Ende des Versuchs. Die Pfeile weisen auf den
Horizontalriss in der Probenmitte (s. Text).
Brucharbeiten, Maximallasten sowie die Kerböﬀnung bei 0,1·FMax (Flexibilität) sind in
Tabelle 24 aufgeführt. Mit steigender Kerbtiefe steigt auch die Brucharbeit, was auf
einen size-eﬀect hindeutet (weitere Diskussion hierzu in Kap. 5.2.3). Mit Verringerung
der Anfangskerbtiefe steigt FMax erwartungsgemäß. Die gleiche Tendenz zeigt sich bei der
Flexibilität, allerdings muss hier beachtet werden, dass die Vervollständigung der Last-
Verschiebungskurve zu einer Unterschätzung dieser führt. Aufgrund der unterschiedlichen
Maximallasten fällt der zu vervollständigende Bereich bei der Probe A-CT-01 deutlich
länger aus, weshalb auch von einer größeren Unterschätzung der Flexibilität und Bruch-
arbeit auszugehen ist.
Tabelle 24: Brucharbeit, Maximallast und Flexibilität von A-CT.
Probe a/W γwof FMax δ bei 0,1·FMax
N/m N µm
A-CT-01 0,7 10 61 185
A-CT-02 0,5 15 135 200
A-CT-03 0,4 60 110 536
5.2.2 Keilspalttest
Keilspalttests wurde sowohl ohne (L0) als auch mit (L1 = einlegbarer Winkel; L2 =
nicht bewegliche Rollen) Lasteinleitungsvorrichtung durchgeführt. In den folgenden Ab-
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schnitten werden die Ergebnisse der verschiedenen Versuchsdurchführungen vorgestellt
und diskutiert.
5.2.2.1 Keilspalttest ohne Lasteinleitungsvorrichtung
Die Ergebnisse der 4 untersuchten Proben sind in Abbildung 93 dargestellt. Die ermittel-
ten Brucharbeiten zeigen eine starke Streuung (s. Tab. 25). Auch die zugehörigen Last-
Verschiebungskurven machen diese Unterschiede deutlich. Zum einen ist die Schwankung
der Maximallast zwischen den 4 Proben sehr hoch (163 - 256N). Zum anderen ist der
ansteigende Teil der Last-Verschiebungskurve sehr instabil und zeigt nicht den erwarte-
ten linearen Verlauf (s. Abbildung 93b). Der Vergleich mit der erreichten Maximalkraft
beim Kompaktzugversuch (60N) bestätigt einen starken Einﬂuss der Reibung.
Die hier untersuchten Alumina Werkstoﬀe weisen im Gegensatz zu den Al2O3 und AZT
Werkstoﬀen schwache Kornbindungseigenschaften auf. Schon beim Bearbeiten der Pro-
ben ﬁel auf, dass die Rauigkeit der Proben durch das Sägen stark zunahm, da Alumina
Körner aus der Matrix herausbrachen. Durch den direkten Kontakt von Keil und Probe
kann es dadurch bei steigender Belastung ebenfalls leicht zu Ausbrüchen kommen, die
wiederum zu dem unsteten Verhalten der Last-Verschiebungskurve führen. Außerdem
kann aufgrund von Ausbrüchen am Kerbrand (während der Bearbeitung oder während
des Experiments) nicht von einer gleichmäßigen Kontaktﬂäche zwischen Probe und Keil
ausgegangen werden. Basierend auf den Erkenntnissen, dass die Last-Verschiebungskur-
ven ohne Lasteinleitungsvorrichtung nicht reproduzierbar sind und keine repräsentativen
Daten liefern konnten, konnte auch kein für diesen Werkstoﬀ allgemeingültiger Reibungs-
koeﬃzient bestimmt werden.
Tabelle 25: Brucharbeit, Maximallast und Flexibilität von A-L0.
Probe a/W γwof FMax δ bei 0,1·FMax
N/m N µm
A-L0-01 0,7 75 243 385
A-L0-02 0,7 31 171 318
A-L0-03 0,7 85 255 488
A-L0-04 0,7 44 163 356
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Abbildung 93: Last-Verschiebungskurven für A-L0. a) Gesamte Last-Verschiebungskurven. b) Be-
reich mit ansteigender Last.
5.2.2.2 Keilspalttest mit Lasteinleitungsvorrichtung 1
Mithilfe einlegbarer Winkel (vgl. Kap. 4.7.1.2) konnten Last-Verschiebungskurven mit
stabilem und gleichzeitig linearem Anstieg aufgezeichnet werden. Anhand des in Abbil-
dung 94 dargestellten Vergleichs der Last-Verschiebungskurven aus dem Kompaktzug-
versuch und dem Keilspalttest kann kein signiﬁkanter Einﬂuss der Reibung festgestellt
werden. Dennoch ergeben sich für die Brucharbeiten höhere Werte, was aber aus den
höheren gemessenen Kerböﬀnungswerten resultiert (s. Tab 27). Aufgrund der geringen
Anzahl von Einzelmessungen kann nicht sicher geschlossen werden, ob es sich hierbei
nur um einen statistischen Eﬀekt handelt oder ob die erhöhten Kerböﬀnungswerte aus
der Methode selbst resultieren. Eine weitere mögliche Ursache für die höheren Kerböﬀ-
nungswerte ist eine unsaubere Kraftübertragung, die z. B. durch Verkippen oder unebene
Auﬂageﬂächen ausgelöst werden kann (allerdings geben makroskopische Beobachtungen
keine Hinweise hierauf). Da zur Klärung dieser Ursache vermutlich eine große Anzahl
weiterer Tests notwendig wären, wurden die Untersuchungen im weiteren Verlauf dieser
Arbeit auf die Lasteinleitung 2 konzentriert.
120
5.2 Alumina Werkstoﬀe
Abbildung 94: Last-Verschiebungskurven für A-L1.
Tabelle 26: Brucharbeit, Maximallast und Flexibilität von A-L1.
Probe a/W γwof FMax δ bei 0,1·FMax
N/m N µm
A-L1-01 0,7 22 66 443
A-L1-02 0,7 14 58 315
5.2.2.3 Keilspalttest mit Lasteinleitungsvorrichtung 2
Weitere Untersuchungen wurden unter Einsatz von zwei nicht beweglichen Rollen zur
Kraftübertragung durchgeführt (vgl. Kap.4.7.1.3). Aus dem in Abbildung 95a dargestell-
ten Vergleich von Keilspalt- und Kompaktzugtests konnte, wie im Fall von Lasteinlei-
tungsvorrichtung 1, kein Reibungseinﬂuss bei der Kraftübertragung festgestellt werden.
Zusätzlich wurden Last-Verschiebungskurven mit verschiedenen Kerbtiefen (a/W ) auf-
genommen (s. Abb. 95b). Die zugehörigen Eigenschaften sind in Tabelle 27 aufgeführt.
Zwei der gemessen Proben (A-L2-03 und A-L2-06) zeigen ein untypisches Verhalten, das
sich in sehr hoher Flexibilität und Brucharbeit darstellt. Dieses Verhalten ähnelt sehr
dem Verhalten der Probe A-CT-03 (Kompaktzugversuch), welches durch einen Material-
defekt, der zur Ausbreitung eines Risses innerhalb der Probe führte, erklärt werden konn-
te. Bei den Proben A-L2-03 und A-L2-06 konnten keine entsprechenden Beobachtungen
gemacht werden, die ermittelten Brucharbeiten werden dennoch nicht als repräsentativ
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angesehen.
Der Vergleich der Brucharbeiten bei verschiedenen Kerbtiefen zeigt, dass mit sinkender
Kerbtiefe die Brucharbeit ansteigt (weitere Diskussion in Kap. 5.2.3) bei gleichzeitiger
Verringerung der Flexibilität. Die Verringerung der Flexibilität könnte möglicherweise aus
einer unzureichenden Probenabmessung resultieren (size-eﬀect). Bei hohen Kerbtiefen
resultieren längere relative Risslängen, was zu größerer Kerböﬀnung bei 0,1·FMax führt.
Abbildung 95: Last-Verschiebungskurven für A-L2. a) Last-Verschiebungskurven für Kerbtiefen von
a/W = 0,7. b) Last-Verschiebungskurven für variierende Kerbtiefen von a/W = 0,4 - 0,7.
Tabelle 27: Brucharbeit, Maximallast und Flexibilität von A-L2.
Probe a/W γwof FMax δ bei 0,1·FMax
N/m N µm
A-L2-01 0,7 14 49 389
A-L2-02 0,7 12 59 287
A-L2-03 0,7 40 66 788
A-L2-04 0,7 13 58 285
A-L2-05 0,6 13 107 179
A-L2-06 0,5 37 227 316
A-L2-07 0,4 21 343 141
5.2.3 Diskussion
Die ersten Untersuchungen zum Einsatz verschiedener Lasteinleitungsvorrichtungen an
Alumina Werkstoﬀen haben gezeigt, dass eine Lasteinleitung mit direktem Kontakt von
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Keil und Probe für Werkstoﬀe mit schwachen Kornbindungseigenschaften nicht geeig-
net ist. Bessere Resultate konnten erzielt werden, wenn eine Lasteinleitung über zwei
einlegbare Winkel oder fest eingesetzte Rollen stattfand. Für beide Methoden war kein
Reibungseinﬂuss erkennbar. Dennoch resultierten bei der Lasteinleitung mit einlegbaren
Winkeln größere Kerböﬀnungswerte, deren Ursache nicht genau ergründet werden konn-
te. Es ist hier bereits vorweg zu nehmen, dass nachfolgende Untersuchungen an Al2O3-C
Werkstoﬀen die Vernachlässigbarkeit des Reibungseinﬂusses widerlegten (s. Kap. 5.3.1).
Am wahrscheinlichsten ist, dass es sich bei der verwendeten Kalibrierprobe (Kompakt-
zugversuch) um ein nicht repräsentatives Experiment handelte, womit die Relationen
verschoben wurden. Diese Unsicherheit übt jedoch nur Einﬂuss auf die absoluten Werte
der Brucharbeiten aus, Aussagen über relative Veränderungen können trotzdem zuver-
lässig getroﬀen werden.
Messungen mit variierenden Anfangskerbtiefen (CT und L2) zeigten einen Anstieg der
ermittelten Brucharbeiten mit sinkenden Kerbtiefen (s. Abb. 96). Es ist davon auszu-
gehen, dass die berechneten Brucharbeiten durch zu geringe Probenabmessungen unter-
schätzt werden. Ein Plateauwert kann selbst bei einer Kerbtiefe von a/W = 0,4 nicht
erahnt werden. Bei den ebenfalls in der vorliegenden Arbeit untersuchten Al2O3 und
AZT Werkstoﬀen konnten bei gleicher Maximalkorngröße annähernd geometrieunbhän-
gige Brucharbeiten bestimmt werden. Dass dieses für die Alumina Werkstoﬀe nicht er-
reicht wurde, könnte durch Unterschiede in der Mikrostruktur begründet sein. Zum einen
könnte die Größe der vorderen Rissspitzen Prozesszone eine Rolle spielen, die für die Alu-
mina Werkstoﬀe möglicherweise größer ausfällt als für die Al2O3 und AZT Werkstoﬀe.
Zum anderen könnte die Länge des Bereichs, in dem Rissﬂankenwechselwirkungen auf-
treten, größer sein, was zum Beispiel aus einer stärkeren Rissablenkung oder größeren
Kornbrücken resultieren könnte.
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Abbildung 96: Brucharbeit vs. Kerbtiefe von Alumina Werkstoﬀen.
5.3 Al2O3-C Werkstoﬀe
Die Al2O3-C Werkstoﬀe wurden, ebenso wie die Alumina Werkstoﬀe, mittels Kompakt-
zug und Keilspalttest hinsichtlich ihres bruchmechanischen Verhaltens untersucht. Die
Keilspalttests wurden sowohl ohne als auch mit Lasteinleitungsvorrichtung durchgeführt,
wobei hier nur die Lasteinleitungsvorrichtung 2 mit den fest eingesetzten Rollen (L2) ver-
wendet wurde. Zusätzlich wurde das Materialverhalten in Abhängigkeit der Pressrichtung
untersucht. Beim Pressen richten sich die Graphitplättchen in den Al2O3-C Werkstoﬀen
aus, weshalb es zu der in Abbildung 97 schematisch dargestellten Lagenbildung kommt.
In der vorliegenden Arbeit wurde sich auf die in Abbildung 97 dargestellten Probengeo-
metrien 1 und 2 konzentriert.
Abbildung 97: Schematische Darstellung der resultierenden Probengeometrien für die Ermittlung
der bruchmechanischen Eigenschaften in Abhängigkeit der Pressrichtung.
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5.3.1 Kompaktzugversuch und Kalibrierung des Reibungseinﬂusses
Die Kompaktzugversuche konnten für die Al2O3-C Werkstoﬀe nur an Proben mit Press-
richtung 2 vorgenommen werden, da in den anderen Fällen kein stabiles Risswachstum
erreicht werden konnte. Die Ergebnisse sind in Tabelle 28 dargestellt. Die Ermittlung der
Brucharbeiten erfolgte, ebenso wie für die Alumina Werkstoﬀe, aus den mittels exponen-
tieller Regression vervollständigten Last-Verschiebungskurven (vgl. Kap. 5.2.1).
Tabelle 28: Brucharbeit und Maximallast von A-C-2-CT.
Probe a/W γwof FMax
N/m N
A-C-2-CT-01 0,761 30 43
A-C-2-CT-02 0,610 32 94
Für die Kalibrierung des Reibungseinﬂusses des Keilspalttests ohne und mit Lasteinlei-
tungsvorrichtung 2 wurden Last-Verschiebungskurven von jeweils 1-2 Proben mit glei-
cher nomineller Kerbtiefe aufgenommen. Die Bestimmung des Reibungseinﬂussfaktors
wurde wie in Kapitel 5.1.6.2 über die Kerbzugfestigkeit vorgenommen. Alle Daten für
die Kalibrierung sind in Tabelle 29 aufgelistet. Mit der Annahme, dass der Reibungs-
einﬂussfaktor mit einer Genauigkeit von 0,05 angegeben werden kann, ergibt sich ein
Reibungseinﬂussfaktor von ∼ 0,45 ohne Lasteinleitungsvorrichtung und ∼ 0,7 mit La-
steinleitungsvorrichtung 2. Die korrigierten Last-Verschiebungskurven ohne und mit La-
steinleitungsvorrichtung 2 und die Last-Verschiebungskurven der Kompaktzugversuche
sind in Abbildung 98 verglichen.
Die Reibungskoeﬃzienten wurden aus Gleichung 30 numerisch ermittelt und betragen
0,34 ohne Lasteinleitungsvorrichtung bzw. 0,13 mit Lasteinleitungsvorrichtung 2. Oh-
ne Lasteinleitung ergibt sich ein deutlich höherer Reibungskoeﬃzient, der vermutlich
stark Materialabhängig ist. Für die Lasteinleitungsvorrichtung 2 ergibt sich ein Wert,
der dem Reibungskoeﬃzienten von Stahl auf Stahl entspricht [134]. In den folgenden
Abschnitten wurden alle Darstellungen und Berechnungen mit den korrigierten Last-
Verschiebungskurven durchgeführt.
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Tabelle 29: Maximallast und Kerbzugfestigkeit, der für die Kalibrierung des Reibungseinﬂusses
verwendeten Proben.
Probe a/W FMax σKZ
N MPa
A-C-2-CT-01 0,761 43 6,08
A-C-2-CT-02 0,610 94 5,15
A-C-2-L0-03 0,755 93 11,35
A-C-2-L0-04 0,755 90 11,00
A-C-2-L0-06 0,584 242 9,65
A-C-2-L0-12 0,602 244 10,71
A-C-2-L2-02 0,764 58 7,76
A-C-2-L2-08 0,607 148 6,73
A-C-2-L2-09 0,613 138 6,52
Abbildung 98: Kalibrierung des Reibungseinﬂusses. a) ohne Lasteinleitung (Reibungseinﬂussfaktor
= 0,45). b) mit Lasteinleitung 2 (Reibungseinﬂussfaktor = 0,70).
5.3.2 Keilspalttest ohne Lasteinleitungsvorrichtung
Die Keilspalttests ohne Lasteinleitungsvorrichtung wurden an A-C und A-Si-C Proben
mit Pressrichtung 1 und 2 durchgeführt. Die Brucharbeiten sind in Abhängigkeit der
Kerbtiefe in Abbildung 99 zusammengefasst. Die zugehörigen Durchschnittswerte sind in
Tabelle 30 aufgelistet. Es ist oﬀensichtlich, dass die Brucharbeit in beiden Probenserien
sehr stark Richtungsabhängig ist: Verläuft die Rissausbreitung senkrecht zur Pressrich-
tung, ist die Brucharbeit etwa doppelt so hoch wie im Fall der Rissausbreitung parallel
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zur Pressrichtung. Der Vergleich der beiden Probenserien zeigt geringfügig höhere Werte
der Brucharbeit bei der Probenserie A-Si-C. Es ist auch ein Anstieg der Brucharbeit mit
sinkender Kerbtiefe ist zu erkennen (size-eﬀect). Diese Ergebnisse werden im Vergleich
von allen 3 verwendeten Methoden zur Bestimmung der Brucharbeit in Kapitel 5.3.4
weiter diskutiert, da somit eine größere Datengrundlage gegeben ist.
Abbildung 99: Brucharbeit vs. Kerbtiefe L0. 1 = Rissausbreitung senkrecht zur Pressrichtung, 2 =
Rissausbreitung parallel zur Pressrichtung.
Tabelle 30: Brucharbeit und Maximallast von A-C und A-Si-C (L0).
Probenserie a/W γwof
N/m
A-C-1 0,4 - 0,75 66 ± 11
A-C-2 0,5 - 0,75 35 ± 4
A-Si-C-1 0,5 - 0,75 74 ± 7
A-Si-C-2 0,5 38
5.3.3 Keilspalttest mit Lasteinleitungsvorrichtung 2
Versuche mit Lasteinleitungsvorrichtung 2 wurden nur an der Probenserie A-C durchge-
führt. Die resultierenden Brucharbeiten sind in Abbildung 100 als Funktion der Kerbtiefe
aufgetragen. Die beobachteten Trends decken sich mit den Beobachtungen, die für die
Experimente ohne Lasteinleitung gemacht wurden: Es zeigt sich sowohl eine Verdoppe-
lung der Brucharbeit, wenn die Rissausbreitung senkrecht statt parallel zur Pressrich-
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tung verläuft (s. Tab. 31), als auch steigende Werte für die Brucharbeit mit abnehmender
Kerbtiefe.
Abbildung 100: Brucharbeit vs. Kerbtiefe mit L2. 1 = Rissausbreitung senkrecht zur Pressrichtung,
2 = Rissausbreitung parallel zur Pressrichtung.
Tabelle 31: Brucharbeit und Maximallast von A-C und A-Si-C.
Probenserie a/W γwof
N/m
A-C-1 0,5 - 0,75 70 ± 6
A-C-2 0,45 - 0,75 37 ± 8
5.3.4 Diskussion
Bei der Berechnung von Brucharbeiten aus den Last-Verschiebungskurven von Al2O3-
C wurde bei allen drei Untersuchungsmethoden (CT, L0, L2) eine Abhängigkeit der
Brucharbeit von der Kerbtiefe beobachtet. In Abbildung 101 sind alle Brucharbeiten
als Funktion der Kerbtiefe für den Fall von Rissausbreitung parallel und senkrecht zur
Pressrichtung verglichen. Aus der Auftragung geht hervor, dass die Brucharbeiten bei
einer Kerbtiefe von a/W = 0,75 wahrscheinlich unterschätzt werden. Bei Kerbtiefen von
a/W = 0,6 - 0,4 scheint ein Plateauwert erreicht zu sein. Abweichungen von diesem
Verhalten kann nur an Einzelproben ausgemacht werden und wird als Messwertstreuung
interpretiert. Aufgrund dessen wurde die mittlere Brucharbeit für jede Probenserie nur




Abbildung 101: Brucharbeit vs. Kerbtiefe von Al2O3-C. a) Rissausbreitung parallel zur Pressrich-
tung (2). b) Rissausbreitung senkrecht zur Pressrichtung (1).
Tabelle 32: Brucharbeit von A-C und A-Si-C mit a/W ≤ 0,6.
Probenserie γwof (CT) γwof (L0) γwof (L2)
N/m N/m N/m
A-C-1 - 72 ± 2 73 ± 1
A-C-2 32 36 ± 4 39 ± 7
A-Si-C-1 - 75 ± 6 -
A-Si-C-2 - 38 -
Durch die Neuberechnung der Brucharbeiten minimiert sich der Unterschied zwischen
den beiden Probenserien A-C und A-Si-C (vgl. Tab. 30). Es zeigt sich, dass ohne den
vermeintlichen Geometrieeﬀekt kein signiﬁkanter Unterschied zwischen den beiden Pro-
benserien auszumachen ist.
Der deutliche Unterschied zwischen den Brucharbeiten bei Rissausbreitung parallel und
senkrecht zur Pressrichtung bleibt auch nach Neuberechnung der Daten bestehen und
bestätigt eine Verdoppelung der Brucharbeit bei Rissausbreitung senkrecht zur Press-
richtung. Eine Erklärung für die deutlichen Unterschiede bietet die Betrachtung des
Rissverlaufs (s. Abb. 102): Breitet sich der Riss parallel zur Pressrichtung aus, verläuft
er gerade mit leichten Ablenkungen um die Al2O3 Körner. Bei Rissausbreitung senk-
recht zur Pressrichtung ist eine deutlich stärkere Rissablenkung zu beobachten, die bis
zu 90◦ beträgt. Daraus ergibt sich ein gezackter Rissverlauf, der zu einer größeren
Rissﬂankenwechselwirkungszone führt und daher die auftretende Reibung zwischen den
Rissﬂanken als Hauptgrund für die deutliche Erhöhung der Brucharbeit angenommen
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werden kann. Außerdem tragen vermutlich auch weitere Rissverstärkungsmechanismen
wie Rissverzweigung (s. Abb. 102b) oder Kornbrücken zu der Erhöhung der Brucharbeit
bei.
Abbildung 102: Rissverlauf in Al2O3-C Proben. a) Rissverlauf parallel zur Pressrichtung. b) Riss-
verlauf senkrecht zur Pressrichtung.
Der Vergleich aller verwendeten Methoden (CT, L0, L2) zur Bestimmung der Bruch-
arbeit zeigt eine gute Übereinstimmung der Ergebnisse (vgl. Tab. 32). Für die mittels
Keilspalttest bestimmten Brucharbeiten ergeben sich keine signiﬁkanten Unterschiede für
die verschiedenen Lasteinleitungsverfahren. Beim Kompaktzugversuch zeigt sich zwar ei-
ne geringere Brucharbeit, allerdings sollte hier beachtet werden, dass die Brucharbeit aus
einer rechnerisch vervollständigten Last-Verschiebungskurve bestimmt wurde, was nach
Untersuchungen von Yin [133] bei Alumina Werkstoﬀen dazu führte, dass die Bruchar-
beit um 6 - 15% unterschätzt wurde (vgl. Kap. 5.2.1). Wird dieses Verhalten auf die
Al2O3-C Werkstoﬀe übertragen, ergibt sich für die Brucharbeit beim Kompaktzugver-
such ein Wert von 34 - 37 N/m, womit auch eine Übereinstimmung der Ergebnisse mit
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den Keilspalttests als gegeben angesehen werden kann.
Da mit allen verwendeten Methoden zuverlässige Ergebnisse erzielt werden können, stellt
sich die Frage, welche Methode am besten geeignet ist. Der Kompaktzugversuch, der hier
hauptsächlich zur Kalibrierung des Reibungseinﬂusses eingesetzt wurde, wurde bereits
mehrfach als ungeeignete Methode eingestuft (z. B. [17, 55]). Da es bei hohem Verhält-
nis von Maschinensteiﬁgkeit/Probensteiﬁgkeit teilweise nicht möglich ist, stabile Last-
Verschiebungskurven aufzuzeichnen (wie auch hier für die Al2O3-C Proben mit Riss-
ausbreitung senkrecht zur Pressrichtung). Außerdem ist eine Durchführung bei erhöhten
Temperaturen nicht möglich. Für die Keilspalttests ist die Diﬀerenzierung etwas schwie-
riger. Die Durchführung ohne Lasteinleitung hat den Vorteil, dass die Probenpräparation
stark vereinfacht wird und auch sehr kleine Proben untersucht werden können. Auch die
Übertragung zu erhöhten Temperaturen ist hier mit geringem Aufwand möglich. Nach-
teilig ist, dass ein Reibungskoeﬃzient materialabhängig bestimmt werden muss (womit
auch wieder Kompaktzugproben vorliegen müssen), sowie die Tatsache, dass bei Proben
mit schlechten Kornbindungseigenschaften keine zuverlässigen Ergebnisse erzielt werden
können. Bei der Lasteinleitungsvorrichtung 2 ist ein großer Vorteil, dass der Reibungs-
koeﬃzient nicht materialabhängig bestimmt werden muss (eine einmalige Bestimmung
des Reibungskoeﬃzienten zwischen Keil/Rollen genügt). Außerdem kann der Versuch
auch für Proben mit schlechten Kornbindungseigenschaften angewendet werden. Aller-
dings ist hier eine aufwendigere Probenpräparation notwendig und auch die Probengröße
ist durch die für die Lasteinleitungsvorrichtung verwendete Aussparung nicht beliebig
verringerbar.
5.4 MgO-C Werkstoﬀe
In Weiterführung der Arbeit von Skiera [35] wurden weitere Untersuchungen an MgO-
C Werkstoﬀen zur Entwicklung eines Aufheizthermoschocktests mittels Elektronenstrahl
durchgeführt. In der vorliegenden Arbeit wurde die in Kap. 4.8 vorgestellte Elektronen-
strahlanlage JUDITH 1 für die Versuche genutzt.
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5.4.1 Aufheizthermoschock JUDITH 1
Um eine Vergleichbarkeit der Thermoschockschädigung mit den JUDITH 2 Ergebnissen
von Skiera [35] zu ermöglichen, wurden die Belastungsparameter Strahlstrom und Be-
schleunigungsspannung für die ersten Versuche so eingestellt, dass sie in der gleichen Leis-
tungsdichte (42MW/m2) resultierten. Da die Beschleunigungsspannung der JUDITH 1
nicht geringer als 120 kV gewählt werden kann, ergab sich für den Strahlstrom ein Wert
von 165mA (bei einer Elektronenabsorption von 0,85). Ein weiterer Versuch wurde mit
verringerter Leistungsdichte von 21MW/m2 (Strahlstrom = 83mA) durchgeführt. Die
gemessenen Temperaturen nach 100 Thermoschocks sind in Tabelle 33 aufgeführt.








Die makroskopische Betrachtung der Probe nach der Belastung zeigt einen klar deﬁ-
nierten geschädigten Bereich, der den Abmessungen der vorgegebenen Belastungsﬂäche
entspricht. Die Oberﬂächenschädigung nimmt dabei mit steigender Belastungsdauer zu
(s. Abb. 103). Auch bei verringerter Leistungsdichte ist die Oberﬂächenschädigung gering.
Rein optisch ist die geringste Schädigung bei den Proben, die mit einer Leistungsdichte
von 42MW/m2 und einer Belastungsdauer von 25 ms untersucht wurden, auszumachen.
Diese Proben wurden auch der geringsten Thermoschock-Temperatur ausgesetzt.
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Abbildung 103: Proben nach der Thermoschockbelastung.
Bei der lichtmikroskopischen Untersuchung der geschädigten Oberﬂäche konnten einige
wiederkehrende Beobachtungen gemacht werden (s. Abb. 104):
1. Stark beschädigte bzw. regelrecht zersprengte MgO Körner
2. Das Auftreten von Rissen entlang Korn/Matrix Grenzen und auch innerhalb der MgO
Körner
3. Weiße Ablagerungen auf den MgO Körnern
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Abbildung 104: Beobachtete Schädigung von MgO-C im Aufheizthermoschock. a) Riss in MgO. b)
Zersprengtes MgO Korn. c) Weiße Ablagerungen auf MgO
Die Proben, die mit einer Leistungsdichte von 42MW/m2 und einer Belastungsdauer ≥
50ms untersucht wurden, zeigen einen deutlichen Materialverlust an der Oberﬂäche, das
führt auch dazu, dass der belastete Bereich immer wieder neu abgetragen wird. Bei den
weißen Ablagerungen handelt es sich vermutlich um reoxidiertes MgO-C. Eine häuﬁg
berichtete Reaktion in MgO-C Steinen bei erhöhten Temperaturen ist die Reduktion von
MgO [3]. Bei etwa 1400 ◦C dominiert bei geringen Sauerstoﬀpartialdrücken (Vakuum)
folgende Reaktion [135]:
MgO(s) +C(s) −−→ Mg(g) +CO(g)
Da Mg unter oxidierenden Bedingungen nicht stabil ist, bildet sich beim Kontakt mit Luft
sofort wieder MgO, welches sich dann als weiße Ablagerung auf der Probe wiederﬁndet.
Zur erfolgten weiteren Charakterisierung wurden Querschliﬀe der belasteten Proben im
REM untersucht (s. Abb. 105). Bei einer Leistungsdichte von 42MW/m2 und einer Be-
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lastungsdauer von 50ms ist bereits eine Schädigung der Oberﬂäche zu beobachten. Risse
treten häuﬁg innerhalb der MgO Körner auf, Matrixrisse hingegen waren in den REM
Aufnahmen nicht eindeutig aufzulösen. Einige MgO Körner weisen eine Vorzugsrichtung
der Risse auf, die die gleichen Strukturen bilden, die auch an der Oberﬂäche als zer-
sprengte MgO Körner charakterisiert wurden. Ein ähnliches Schädigungsmuster wurde
auch bei anderen Belastungsintensitäten beobachtet, wobei die Oberﬂächenschädigung
mit reduzierter Leistungsdichte oder Thermoschockdauer stark verringert war. Trotz-
dem konnten auch bei einer Thermoschockdauer von 25ms Risse innerhalb der MgO
Körner beobachtet werden. Insgesamt war das Schadensbild hier aber am geringsten aus-
geprägt.
Abbildung 105: REM-Aufnahmen der Thermoschockproben. a) 42MW/m2 & 50ms. b) 21MW/m2
& 100ms. c) 42MW/m2 & 25ms. d) 21MW/m2 & 100ms.
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5.4.2 Diskussion
Die Untersuchungen an der JUDITH 1 wurden zur Festlegung der Belastungsparameter
und zum Vergleich der von Skiera [35] generierten Ergebnisse an der JUDITH 2 durch-
geführt. Obwohl die Belastungsparameter der JUDITH 1 Versuche so gewählt wurden,
dass sie der Leistungsdichte der JUDITH 2 Versuche entsprachen, resultierten sehr unter-
schiedliche makroskopische Schädigungsbilder. Bei den JUDITH 2 Versuchen bildete sich
immer ein runder Erosionskrater auf der nominell quadratischen belasteten Oberﬂäche.
Die in der JUDITH 1 getesteten Proben wiesen ebenfalls einen Materialabtrag an der
belasteten Oberﬂäche auf, dieser verlief jedoch gleichmäßig über die vorgegebene Geome-
trie der belasteten Fläche. Da beide Anlagen bei der Variation der Belastungsparameter
gewissen Grenzbereichen unterliegen (vgl. Tab. 12), wird zum Erreichen der gleichen
Leistungsdichte in der Anlage JUDITH 2 mit deutlich höheren Strahlströmen gearbeitet.
Wie bereits in Kapitel 4.8.1 gezeigt, führen höhere Ströme zur schlechteren Elektronen-
absorption und es kommt vermutlich zu einer Elektronen-Übersättigung und starken
Wechselwirkungen mit den immer wieder neu eintreﬀenden Elektronen an der Oberﬂäche.
Der zur Belastung vorgegebene Bereich wird dann nicht mehr vollständig getroﬀen. Des
Weiteren variieren auch die Belastungsﬁgur und der Strahldurchmesser bei den beiden
Anlagen, vor allem der größere Strahldurchmesser bei den JUDITH 2 Experimenten ist
eine weitere mögliche Ursache für die unterschiedlichen Schädigungsmuster.
Abbildung 106: Vergleich von. a) 42MW/m2 & 50ms. b) 21MW/m2 & 100ms.
Zusammenfassend erscheint die JUDITH 1 die vielversprechendere Anlage für die Durch-
führung von Aufheizthermoschocktests zu sein. Die Versuche mit der JUDITH 1 zeigten,
dass es möglich ist, einen Thermoschock von bis zu 1400 ◦C zu erzeugen, ohne dass es
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zu einer nennenswerten erosiven Schädigung kommt. Die höheren Spannung führen zwar
zu einem etwas tieferen Eindringen der Elektronen, doch dies scheint erforderlich für
eine ausreichende Energieübertragung und damit Erreichen von anwendungsrelevanten
Temperaturen zu sein. Die gute Übereinstimmung von Temperatursimulation (die von
einem reinen Energieeintrag auf der Oberﬂäche ausgeht) und Temperaturmessung bei
konstanter Leistungsdichte zeigt auch, dass durch die höhere Spannung nicht mit einem




Thermomechanische Untersuchungen innerhalb dieser Arbeit an Al2O3 und AZT Werk-
stoﬀen konzentrierten sich auf das temperaturabhängige Verhalten. Hochtemperatur-
Keilspalttests wurden an Al2O3 Werkstoﬀen erprobt. Brucharbeit und R-Kurvenverhal-
ten folgen den erwarteten Trends (Abnahme zu hohen Temperaturen (1000 ◦C). Für AZT
konnte bei 800 ◦C (nach vorherigem Aufheizen auf 1000 ◦C)) ein spröderes Bruchverhal-
ten als bei RT beobachtet werden. Dieses Verhalten wird auf die Phasenumwandlung
von ZrO2 zurückgeführt, die einen starken Einﬂuss auf die Werkstoﬀeigenschaften aus-
übt (starker Anstieg von E-Modul, Schubmodul und Poissonzahl). Der Einbau von TiO2
in das ZrO2 Kristallgitter (nachgewiesen in EDX-Analyse) verringert die Temperaturen
der Phasenumwandlung monoklin ↔ tetragonal.
In Keilspalttests bei RT mit verschiedenen Lasteinleitungsvorrichtungen, konnten über-
einstimmende Ergebnisse erzielt werden. Die untersuchten Al2O3 basierten Werkstoﬀe
wiesen dabei deutliche Unterschiede in der Brucharbeit auf (10 - 75N/m; s. Tab. 34). Die
geringsten Werte ergaben sich dabei für die Alumina Proben (10 - 21N/m), diese resul-
tieren vermutlich aus schwachen Kornbindungseigenschaften und den damit verbundenen
geringen Festigkeiten. Allerdings wurde hier ein ausgeprägter size-eﬀect beobachtet, der
darauf schließen lässt, dass ein Plateauwert noch nicht erreicht wurde.
Bei den AZT Werkstoﬀen war die Brucharbeit abhängig von der Sintertemperatur. Bei
einer Sintertemperatur von 1600 ◦C wurden die geringsten Werte gemessen (18 oder
28N/m), mit deutlicher Variation der Brucharbeit in zwei verschiedenen Probenchar-
gen. Es wird vermutet, dass bei etwa 1600 ◦C der Einﬂuss der Al2TiO5 Bildung abnimmt
und die Sinteraktivität zunimmt. Bei 1500 und 1650 ◦C Sintertemperatur ist die Bruch-
arbeit von AZT Werkstoﬀen höher (42 bzw. 35N/m) und ähnlich der Brucharbeit der
Al2O3 Werkstoﬀe (37 - 42N/m). Trotz ähnlicher Brucharbeiten wiesen die Al2O3 Werk-
stoﬀe aufgrund ihres spröden Bruchverhaltens ein schlechteres Thermoschockverhalten
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(vgl. R′′′′ Parameter) auf.
Die höchsten Brucharbeiten wurden für Al2O3-C Werkstoﬀe ermittelt (bis zu 75N/m).
Diese hohen Werte resultierten bei Rissausbreitung senkrecht zur Pressrichtung. Bei Riss-
ausbreitung parallel zur Pressrichtung wurden Werte zwischen 32 und 39N/m ermittelt.
Die großen Unterschiede von etwa einem Faktor 2 konnten auf die verschiedenen Rissver-
läufe und die deutlich stärker verzahnten Rissoberﬂächen bei Rissausbreitung senkrecht
zur Pressrichtung zurückgeführt werden.
Vergleiche mit Arbeiten von Rieder et al. [58] und Harmuth et al. [59] sowie Harmuth
und Bradt [126] zeigen deutlich höhere Brucharbeiten für Feuerfestwerkstoﬀe (meist ≥
100N/m). Viele dieser Werkstoﬀe weisen maximale Korngrößen von 3 - 5mm auf. Weil
in mikrorissbehafteten Feuerfestwerkstoﬀen die Rissausbreitung überwiegend zwischen
Matrix und Korn verläuft, resultieren bei höheren Maximalkorngrößen stärkere Wechsel-
wirkungen zwischen den Rissﬂanken, die zu einer Erhöhung der Brucharbeit führen.
Zur phänomenologischen Untersuchung des Thermoschockverhalten wurde die Elektro-
nenstrahlanlage JUDITH 1 an MgO-C Werkstoﬀen erprobt. Dabei konnte eine Verbesse-
rung bezüglich der homogenen Belastung der Oberﬂäche, sowie der Temperaturbestim-
mung im Vergleich zu vorherigen Experimenten an der JUDITH 2 [35] erreicht werden.
Probleme bei der Temperaturbestimmung traten auf, wenn Unregelmäßigkeiten bei der
Übertragung der Elektronen in die Probe vorlagen (zu erkennen durch unregelmäßigen
Probenstrom). Die Messung des Probenstroms stellt somit ein sinnvolles Werkzeug für
die kontrollierte Durchführung von Aufheizthermoschocktests mittels Elektronenstrahl
dar.
Tabelle 34: Experimentell bestimmte Brucharbeiten Al2O3 basierter Werkstoﬀe.
Werkstoﬀ γwof Bemerkung
N/m
Al2O3 37 - 42 kaum Abhängig von der Sintertemperatur
AZT 18 - 42 stark Abhängig von der Sintertemperatur
Alumina 10 - 21 kein geometrieunabhängiger Wert bestimmt
Al2O3-C 32 - 75 stark richtungsabhängig
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Feuerfestwerkstoﬀe für den Einsatz in der Stahlindustrie müssen hohe Ansprüche erfül-
len. Durch den direkten Kontakt mit ﬂüssigem Stahl/Schlacke sind die Werkstoﬀe hohen
und, durch Befüllungs- und Entleerungsvorgänge, auch schnellen Temperaturwechseln
ausgesetzt. Der Einsatz von Kohlenstoﬀ fördert die Thermoschockbeständigkeit und Kor-
rosionsbeständigkeit der Feuerfestwerkstoﬀe. Allerdings ist heute eine Verringerung des
Kohlenstoﬀanteils aus energietechnischer Sicht und auch im Hinblick auf die Stahlqualität
von Interesse.
In der vorliegenden Arbeit wurde das Thermoschockverhalten und die temperaturabhän-
gigen Eigenschaften von neu entwickelten kohlenstoﬀarmen bzw. -freien Feuerfestwerk-
stoﬀen untersucht. Zur Ermittelung bruchmechanischer Kennwerte wurde der Keilspalt-
test in optimierter Form für kleine Probengeometrien eingesetzt. Zur Weiterentwicklung
der Realisierung von Aufheizthermoschocks unter Vakuum wurden Versuche an der Elek-
tronenstrahlanlage JUDITH 1 durchgeführt.
An neu entwickelten Al2O3 basierten Werkstoﬀen mit Zugaben von jeweils 2,5Gew%
ZrO2 und TiO2 (AZT) wurde bereits in vorherigen Arbeiten eine gute Thermoschockbe-
ständigkeit in RT Experimenten nachgewiesen [7, 36]. In der vorliegenden Arbeit lag der
Fokus auf der Charakterisierung der temperaturabhängigen Eigenschaften von RT bis
1000 ◦C. Es zeigte sich, dass die reversible Phasenumwandlung von ZrO2 (monoklin ↔
tetragonal) durch den Einbau von TiO2 zu geringeren Temperaturen verschoben wurde
(m→ t bei 600 - 800 ◦C; t→ m bei 650 - 450 ◦C). Die Phasenumwandlung m→ t führt zu
einer Erhöhung der elastischen Eigenschaften (E-Modul, Schubmodul und Poissonzahl),
die bei der Rückumwandlung t→ m wieder auf die Ausgangswerte fallen. Aus der großen
Temperaturdiﬀerenz resultiert eine thermische Hysterese der elastischen Eigenschaften.
Bei hohen Temperaturen (nach vollzogener Phasenumwandlung) weisen die elastischen
Eigenschaften ein lineares Verhalten auf, das häuﬁg bei Oxidkeramiken beobachtete wird.
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Die Phasenumwandlung ist mit einer Volumenänderung von 3 - 5% verbunden, was sich
auch in einer thermischen Hysterese der Längenänderung widerspiegelt. Allerdings ist
dieser Eﬀekt nicht so stark ausgeprägt, da der Anteil von ZrO2 gering ist. Weiter wird
auch das bruchmechanische Verhalten durch die Phasenumwandlung beeinﬂusst. Bei Sta-
bilität der tetragonalen Phase zeigt der Werkstoﬀ ein deutlich spröderes Verhalten, das
sich vermutlich negativ auf das Thermoschockverhalten auswirkt. Die Untersuchungen in
der vorliegenden Arbeit waren auf Temperaturen bis 1000 ◦C begrenzt. Bei einer weiteren
Erhöhung der Temperaturen (1300 - 1600 ◦C) wird die Bildung von Al2TiO5 erwartet,
dem ebenfalls eine wichtige Einﬂussnahme auf die Ausbildung des Mikrogefüges (Feder-
elemente) zugesprochen wird. Weitere Untersuchungen bei Temperaturen bis mindestens
1600 ◦C wären notwendig, um das Thermoschockverhalten von AZT Werkstoﬀen zu be-
werten.
Der Keilspalttest wurde basierend auf den Ideen von Tschegg [13] mit einigen Modiﬁka-
tionen und deutlich verringerter Probengeometrie durchgeführt. Alumina und Al2O3-C
Werkstoﬀe wurden zur Erprobung des modiﬁzierten Keilspalttests eingesetzt. Zur Ka-
librierung des Reibungseinﬂusses wurden Kompaktzugversuche durchgeführt. Die Un-
tersuchungen zeigten, dass sowohl ohne (direkter Kontakt zwischen Keil und Probe),
als auch mit Lasteinleitung (über zwei unbewegliche Rollen) eine zuverlässige Bestim-
mung der Last-Verschiebungskurven möglich ist. Der Vorteil der Vorgehensweise ohne
Lasteinleitung liegt in der sehr einfach herzustellenden Probengeometrie (Würfel oder
Quader) und der Möglichkeit der Verkleinerung der Probengröße, die nur durch die Not-
wendigkeit einer ausreichend großen Ligamentﬂäche begrenzt ist. Allerdings muss zur
Auswertung der bruchmechanischen Kennwerte ein materialabhängiger Reibungskoeﬃ-
zient bestimmt werden. Zusätzlich hat sich herausgestellt, dass eine zuverlässige Bestim-
mung von Last-Verschiebungskurven bei Proben mit schwachen Kornbindungseigenschaf-
ten nicht möglich ist. Bei Einsatz der Lasteinleitung über unbewegliche Stahlrollen ist
der Reibungskoeﬃzient nur abhängig von dem verwendeten Material der Rollen und des
Keils, womit eine einmalige Bestimmung ausreichend ist. Durch die Notwendigkeit einer
Aussparung verkompliziert sich die Herstellung der Probengeometrien und die Proben-
größe kann nicht beliebig verkleinert werden. Allerdings können mit dieser Methode auch
Last-Verschiebungsdiagramme für Proben mit schwachen Kornbindungseigenschaften be-
stimmt werden.
Bei den Al2O3-C Werkstoﬀen konnte ein starker Einﬂuss der Pressrichtung auf das bruch-
mechanische Verhalten festgestellt werden. Bei Rissfortschritt senkrecht zur Pressrich-
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tung zeigte sich eine Verdoppelung der Brucharbeit im Vergleich zum Rissfortschritt
parallel zur Pressrichtung. Die Zugabe von phosphordotiertem Silizium führte zu keinen
signiﬁkanten Änderungen der Brucharbeit, weder bei Rissfortschritt senkrecht noch par-
allel zur Pressrichtung. Der Einﬂuss von Nanopartikeln wurde in der vorliegenden Arbeit
nicht untersucht. Dieser und die Kombination von Nanopartikeln und phosphordotier-
tem Silizium sollten in weiteren Arbeiten untersucht werden. In diesem Rahmen könnte
ebenfalls eine weitere Erprobung der Lasteinleitungsvorrichtung 1 (einlegbare Winkel)
erfolgen.
Die Durchführung der Thermoschockexperimente an MgO-CWerkstoﬀen mittels Elektro-
nenstrahl an der Anlage JUDITH 1 oﬀenbarte trotz Einstellen gleicher Leistungsdichten
deutliche Unterschiede im Schädigungsbild, verglichen mit den Ergebnissen der von Skie-
ra [35] untersuchten Proben an der Anlage JUDITH 2. Die in der Anlage JUDITH 1
getesteten Proben wiesen eine deutlich homogenere Belastung über die gesamte belaste-
te Fläche auf, was auf die Variation der Belastungsparameter Beschleunigungsspannung
und Strahlstrom zurückgeführt wird. Bei Erhöhung des Strahlstroms nimmt die Elektro-
nenabsorption ab, was vermutlich aus starken Wechselwirkungen der Elektronen an der
Probenoberﬂäche resultiert und der daraus folgenden ungleichmäßigen Belastung. Eine
Bestimmung der Thermoschocktemperatur erfolgte über Simulation und Messung mittels
eines Pyrometers und zeigte eine gute Übereinstimmung im Falle eines konstanten Pro-
benstroms. Weitere Arbeiten an Al2O3-C Werkstoﬀen mit Zusätzen von Nanopartikeln
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